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Abstract
The growth of ordered thin films of organic semiconductors on inorganic semi-
conductor surfaces is of great interest owing the to potential for developing hybrid
organic-inorganic heterostructures for novel electronic and optoelectronic device ap-
plications. One fundamental aspect is the interaction at the interface of the organic
and inorganic semiconductor which may affect the molecular ordering. The planar
perylene derivative 3,4,9,10-perylene tetracarboxylic dianhydride (PTCDA) has been
widely used as a model material in studies of growth of semiconducting organic thin
films. Thus, the growth of PTCDA and its interactions with different semiconducting
substrates has been investigated. Due to the fact that dangling bonds at the surface
of inorganic semiconductors strongly affect the molecule-substrate interaction, two
different semiconductor substrate systems were investigated: passivated Si(111) and




To investigate the growth of PTCDA on MOVPE-grown GaN a highly clean semicon-
ductor surface is required. Therefore cleaning possibilities of GaN(0001) and GaN(2110)
surfaces were investigated. Two different two-step cleaning methods were developed and
compared. Both processes showed an efficient removal of carbon and oxygen species as
quantified by X-ray photoelectron spectroscopy (XPS). Furthermore, scanning tunneling
microscopy (STM) and low-energy electron diffraction (LEED) investigations showed a
drastic improvement of the morphology and atomic structure of the clean surface.
Spot profile analyzing LEED (SPA-LEED) and STM results revealed that PTCDA grows
in a bulk-like configuration (herringbone structure) on both passivated and unpassivated
surfaces. Furthermore near-edge X-ray absorption fine-structure (NEXFAS) investigati-
ons were carried out and showed that the molecules are lying flat on both substrates,
which is in good agreement with the observed herringbone structure. On the Si(111)-
passivated surface a preferred ordering relative to the substrate lattice has been obser-
ved. In contrast, on the unpassivated GaN(0001) surface rotational domains of arbitrary
azimuthal orientations were identified. The different adsorption behaviour has been ex-
plained by different molecule-substrate interactions. XPS indicates a charge transfer
from the carbonyl oxygen atoms of the anhydride group to the Si(111)
√
3×√3R-30◦-Bi
in the first monolayer while for PTCDA/GaN(0001) no strong interactions between the
molecules and the substrate were identified. This distinct interaction also affects the
growth mode of the molecules; a layer-by-layer growth mode was observed for PTCDA
on Si(111)
√
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In den letzten Jahrzehnten war es selbstverständlich, dass Bauelemente wie Dioden,
Transistoren und integrierte Schaltungen fast ausnahmslos aus anorganischen Halblei-
termaterialien aufgebaut sind. Doch heutzutage finden sich im alltäglichen Leben immer
mehr Bauteile, die aus organischen Materialien bestehen, wie etwa organische Leuchtdi-
oden (OLED) [1], Feld-Effekt-Transistoren (OFET) [2, 3] und Solarzellen [4]. Während
anorganische Bauteile durch die kovalenten Bindungen relativ starr sind, erlauben es
die van-der-Waals-Bindungen zwischen den Molekülen sehr flexible Bauelemente zu ent-
wickeln. Die Firma Sony z. B. präsentierte im März diesen Jahres ein biegsames 4,1 Zoll
großes Farbdisplay auf Basis von OLED-Technologie.
Ein weiterer großer Vorteil dieser organischen Bauelemente gegenüber den anorganischen
ist, dass diese meist einfach und vor allem kostengünstig produziert werden können.
Großflächige Beschichtungen mit diesen Materialien können z. B. über Tauchbeschich-
tungen oder Druckprozesse realisiert werden und Strukturierungsverfahren über litho-
graphische Techniken sind nicht mehr unbedingt notwendig. Darüber hinaus stellt die
Vielzahl von organischen Molekülen und die Modifizierungsmöglichkeiten dieser Mole-
küle ein enormes Potential dar, neue Eigenschaften zu erzielen, die mit konventionellen
anorganischen Halbleitern zumindest bisher noch nicht erreicht wurden.
Ein großer Nachteil dieser Technologie stellt jedoch noch die geringe Ladungsträgerbe-
weglichkeit in den organischen Schichten dar. Diese Beweglichkeit ist in den meisten
organischen Schichten um Größenordnungen geringer als bei den anorganischen Halb-
leitern. Im Gegensatz zu Silizium ist die Leitfähigkeit der organischen Halbleiter auch
noch stark von der Ausrichtung der Moleküle und der strukturellen Güte des organischen
Filmes abhängig [5]. Grund dafür ist, dass Defekte, Verunreinigungen und Korngrenzen
die Ladungsträgerbeweglichkeit deutlich reduzieren. Das Wachstum von dünnen organi-
schen Filmen wird maßgeblich durch die erste Monolage beeinflusst. Demzufolge ist ein
grundlegendes Verständnis der Grenzfläche nötig, um die Eigenschaften der organischen
Bauelemente gezielt zu verbessern.
Obwohl es eine Vielzahl von organischen Molekülen gibt, die für die Entwicklung or-
ganischer Bauelemente geeignet erscheinen, ist es zur Erarbeitung des grundlegenden
Verständnisses sinnvoll, sich auf ein geeignetes Modellmolekül zu beschränken. Aus die-
sem Grund wurde der organische Farbstoff 3,4,9,10-Perylentetracarbonsäuredianhydrid
1
1. Einleitung
(PTCDA) als organische Komponente des Materialsystems gewählt. Dieser organische
Halbleiter ist schon längere Zeit bekannt und findet Anwendung als intensiver roter Farb-
stoff in der Lackindustrie, in Bereichen der Molekularelektronik, wie z. B. als Gleichrich-
terdiode [6] oder Photozelle [7].
Während das Wachstum von PTCDA auf Metallen weitreichend untersucht wurde
[8–10], gibt es vergleichsweise wenig systematische Untersuchungen zu dem Wachs-
tum von PTCDA auf Halbleitersubstraten, obwohl diese Systeme eine vielversprechende
Kombination für Anwendungen in der Optoelektronik [11] darstellen. Ein Grund dafür
ist, dass die Herstellung von geordneten Filmen auf Halbleitersubstraten durch die reak-
tiven ungesättigten Bindungen an der Oberfläche schwer zu realisieren ist. Eine Möglich-
keit dieses Problem zu überwinden stellt die Passivierung mit Fremdatomen dar [12–14].
Diese scheint jedoch nicht zwingend notwendig zu sein, denn Untersuchungen zur Ad-
sorption von PTCDA auf III-V-Halbleitern zeigten ein geordnetes Wachstum ohne die
Passivierung der ungesättigten Bindungen [15]. Aufgrund dieses unterschiedlichen Ver-
haltens beschäftigt sich die hier vorliegende Arbeit zum einen mit der Adsorption von
PTCDA auf der passivierten Si(111)-Oberfläche und zum anderen mit der Adsorption
auf der unpassivierten GaN(0001)-Oberfläche.
In dem folgenden 2. Kapitel werden die Grundlagen, die zum Verständnis der Arbeit
beitragen, kurz erläutert. Das 3. Kapitel soll die verwendeten Materialien näher bringen
und eine Einführung in deren Eigenschaften geben. Die Probenpräparationen sowie die
experimentellen Aufbauten sind in Kapitel 4 dargestellt. Gegenstand des 5. Kapitel sind
die Untersuchungen zur Adsorption von PTCDA auf der mit Silber und Bismut passivier-
ten Si(111)-Oberfläche. Das 6. Kapitel stellt einen kleinen Exkurs in die Reinigung von
GaN-Oberflächen dar. Zum einen wird in diesem Kapitel die Reinigung der GaN(0001)-
Oberfläche untersucht und zum andern die Reinigung der GaN(2110)-Oberfläche. Im
darauf folgendem 7. Kapitel wird die PTCDA-Adsorption auf der gereinigten GaN(0001)-
Oberfläche untersucht. Den Abschluss dieser Arbeit stellt eine Zusammenfassung der




Bei Kristallen handelt es sich um eine dreidimensionale periodische Anordnung von ein-
zelnen Atomen oder Atomgruppen, die durch ein Punktgitter beschrieben werden kön-
nen. Das einzelne Atom bzw. die Atomgruppen wird als Basis des Kristalls bezeichnet.
Wird jeder einzelnen Atomgruppe ein Gitterpunkt zugeordnet, so entsteht ein Raumgit-
ter. Jeder Punkt dieses Punktgitters lässt sich durch einen Translationsvektor erreichen.
Dieser wird durch eine Linearkombination
~T = u1~a1 + u2~a2 + u3~a3 mit ui ∈  (2.1.1)
aus den Grundvektoren (~ai) gebildet. Dabei spannen die Grundvektoren die Volumen-
einheit auf, welche als primitive Einheitszelle bezeichnet wird.
Charakteristisch für Kristallgitter ist, dass sie durch Gittertranslation und durch Sym-
metrieoperationen wie z. B. Drehungen um eine Symmetrieachse, Spiegelung an Ebenen
oder Inversion am Ursprung in sich selbst überführt werden können. Aus den Symme-
trien der Punktgruppen ergeben sich in drei Dimensionen 14 verschiedene Gitter, die als
Bravais-Gitter bezeichnet werden. Aus Gründen der Zweckmäßigkeit werden sie in sie-
ben Kristallsysteme mit entsprechenden Zelltypen klassifiziert, die als triklin, monoklin,
orthorhombisch, tetragonal, kubisch trigonal, hexagonal und kubisch betitelt werden.
2.1.1. Indizierung von Kristallebenen
Eine Ebene im Kristall, die mit Gitterpunkten besetzt ist, wird als Netzebene bezeichnet.
Gekennzeichnet werden die Netzebenen durch die sogenannten Millerschen Indizes (h,
k, l). Die Indizes ergeben sich aus den Schnittpunkten der betrachteten Ebene mit den
Kristallachsen, indem die Kehrwerte dieser Zahlen gebildet werden und dann die drei
kleinsten Zahlen gesucht werden, die im gleichen Verhältnis stehen wie die drei Kehr-
werte. Verläuft eine Netzebene parallel zu einer Kristallachse, so ist der entsprechende
3
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Millersche Index null. Liegt der Schnittpunkt mit der Kristallachse im negativen Be-
reich, so wird dieses durch ein Minuszeichen über dem entsprechendem Index angezeigt.
Erscheinen die Millersche Indizes in geschweiften Klammern, dann beziehen sie sich auf
äquivalente Ebenen des Kristalls.
2.1.2. Struktur von Oberflächen
Im einfachsten Fall bilden die Oberflächenatome eine wohldefinierte Gitterebene auf
Plätzen, die der Periodizität des Volumenmaterials entspricht. Diese volumenterminier-
te Oberfläche wird jedoch nur in den seltensten Fällen beobachtet. In vielen Fällen wird
eine Veränderung der Oberfläche beobachtet, und es entsteht eine Überstruktur (Rekon-
struktion). Die Oberflächenrekonstruktion kann sich als Folge aufgebrochener kovalenter
Bindungen (dangling bond (DB)) innerhalb der Oberflächenschicht ergeben. Durch die
Ausbildung einer Rekonstruktion wird die Anzahl der DB und somit die Oberflächen-
energie verringert.
Zur Beschreibung der Überstruktur wird das Verhältnis von |~b1|/|~a1| und |~b2|/|~a2| gebil-
det und der Winkel zwischen den Netzen ~a1,~a2 und ~b1,~b2 bestimmt, wobei ~a1 und ~a2 die
Vektoren der volumenterminierten Oberfläche und ~b1 und ~b2 die Vektoren der Einheits-
masche der Überstruktur darstellen. Aus den Millerschen Indizes und der chemischen
Bezeichnung des Kristalls ergibt sich die Kurzbeschreibung der Oberflächenstruktur,
z. B. Si(111)
√
3×√3R -30◦. Wird die Überstruktur durch die Adsorption von Molekü-
len oder Fremdatomen bestimmt, so wird deren chemisches Symbol der Bezeichnung
angehängt, wie z. B. Si(111)
√
3×√3R -30◦ -Bi. Die erläuterte Bezeichnung einer Über-
struktur ist zwar kurz und in einfachen Fällen übersichtlich, jedoch nicht auf jeden Fall














Diese Matrix wird als Überstrukturmatrix betitelt und ermöglicht die Beschreibung
jeglicher Rekonstruktion. Die Überstruktur wird als kommensurabel bezeichnet, wenn
alle Koeffizienten mij der Matrix ganzzahlig sind. Dies bedeutet, dass die Einheitszel-
le des Adsorbatgitters äquivalenten Substratgitterpositionen zugeordnet werden kann.
Entsprechend wird der Fall - mit mindestens einem gebrochen rationalen Matrixelement
- als koinzident bezeichnet. Hierbei fallen die Adsorbatgitterpunkte in periodischen Ab-
ständen mit dem Substratgitter zusammen. Der Fall mit mindestens einem irrationalen




Dieses Kapitel stellt einen kleinen Überblick über die grundlegenden Phänomene des
Filmwachstums auf Oberflächen dar. Zunächst wird dabei auf die Thermodynamik der
Wachstumsprozesse eingegangen. Oft allerdings findet das Wachstum weit entfernt vom
thermodynamischen Gleichgewicht statt, so dass das Wachstum stark durch kinetische
Effekte beeinflusst werden kann. Ausgewählte kinetische Effekte werden in Abschnitt
2.2.2 dargestellt.
2.2.1. Thermodynamik des Wachstums
Die erstmals von Bauer [16] vorgeschlagene Unterteilung der Wachstumsmodi basiert
auf thermodynamischen Überlegungen. Für die Epitaxie nahe des thermodynamischen
Gleichgewichts wird der Wachstumsmodus durch die spezifischen freien Oberflächenener-
gien des Substrates σS, des Adsorbates σA und der Grenzfläche zwischen Adsorbat und
Substrat σG bestimmt. Nach Bauer gilt für die Änderung der freien Oberflächenenergie
durch die Bedeckung des Substrates:
∆σ = σA + σG − σS + (n · σelast) ≤ 0. (2.2.1)
Die elastische Energie σelast resultiert durch Verspannung und Deformation bei gitteran-
gepasstem Wachstum und ist pro Flächeneinheit in jeder der n Atomlagen gespeichert.
Ist Gleichung 2.2.1 erfüllt, so verläuft das Wachstum zweidimensional und wird als
Frank-van-der-Merwe (FM) Wachstumsmodus bezeichnet (siehe Abb. 2.2.1). Im Ideal-
fall wachsen die Schichten Lage für Lage, dies bedeutet, dass Wachstum der (n+1)-Lage
erst beginnt, wenn die n-te Lage vollständig geschlossen ist. Aus diesem Grund wird
dieser Wachstumsmodus auch als Lage-für-Lage-Wachstum bezeichnet. Sind unbedeckte
Bereiche energetisch günstiger, so ist Gleichung 2.2.1 nicht erfüllt und es bilden sich
dreidimensionale Adsorbatinseln (siehe Abb. 2.2.1). Dieser Wachstumsmodus wird als
Volmer-Weber (VM)-Modus betitelt und tritt häufig bei sehr unterschiedlichen Mate-
rialien bzw. Gitterkonstanten auf. Bei heteroepitakischen Systemen kommt es oft vor,
dass ein Wechsel im Wachstumsprozess erfolgt ((σA + σG) < σS und σelast > 0). Bildet
sich zunächst eine geschlossene Benetzungsschicht, ist ab einer kritischen Schichtdicke
die Verspannung des aufwachsenden Film so groß (Vorzeichenwechsel ∆σ), dass es zur
Ausbildung dreidimensionaler Adsorbatinseln kommt (siehe Abb. 2.2.1). Dieser Modus







Abb. 2.2.1: Wachstumsmodi nahe des thermodynamischen Gleichgewichtes nach [16].
2.2.2. Wachstumskinetik
Läuft das Wachstum nicht, wie im vorherigen Abschnitt angenommen, im thermody-
namischen Gleichgewicht ab, so wird das Wachstumsverhalten entscheidend von kine-
tischen Faktoren beeinflusst. Deshalb werden im Folgenden solche kinetischen Prozesse
diskutiert.
Die Morphologie des Adsorbatfilms wird weitgehend durch die Diffusion der adsorbierten
Teilchen auf der Oberfläche bestimmt. Zu Beginn des Wachstums ist die Diffusion der
auf dem Substrat adsorbierten Teilchen ein entscheidender Faktor, während im fortge-
schrittenen Stadien auch die Diffusion auf Inseln wichtig wird.









c + .... (2.2.2)
beschrieben werden [17]. R ist hierbei die Aufdampfrate, n1 die Dichte der adsorbierten
Teilchen und τa die Aggregationsrate, also die Rate, mit der diffundierende Teilchen
sich an bestehende Inseln anlagern. τn ist die Nukleationsrate, d. h. die Rate, mit der
diffundierende Teilchen neue Inseln bilden und, τc stellt die Desorptionsrate dar. Das
Verhältnis von Adsorptionsrate und Desorptionsrate (r = τa
τc
) gibt die unterschiedlichen
Kondensationsregime an. Ist das Verhältnis τa
τc
≫ 1, d. h. bei hohen Aufdampfraten und
niedrigen Temperaturen, so wird das Regime als complete bezeichnet und nahezu je-
des Teilchen adsorbiert und verbleibt auf der Oberfläche. Bei hohen Temperaturen und
niedrigen Aufdampfraten ist das Verhältnis ≪1, und das Regime wird als incomplete
bezeichnet. In diesem Regime desorbieren nahezu alle Teilchen wieder. Das Wachstum
von Filmen findet oft zunächst erst im incomplete Regime statt, und mit zunehmender
Anzahl adsorbierter Teilchen geht es in das complete Regime über [17]. Teilchen, die
auf der Oberfläche kondensieren, lagern sich bevorzugt an bestehenden Inseln an oder
bilden neue Inseln. Vor allem Substratdefekte, wie z. B. Stufenkanten und Verunreini-
gungen führen zur Bildung neuer Inseln. Damit die Inseln stabil sind, ist eine kritische
Inselgröße nötig. Diese wird dadurch gekennzeichnet, dass die durch die Aggregation ge-
wonnene Freie Energie größer sein muss als die Oberflächenenergie der Insel. Dadurch,
dass das Verhältnis von Oberfläche zu Volumen für größere Inseln immer kleiner wird,
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sind größere Inseln stabiler als kleine. Die Diffusionsprozesse der adorbierten Teilchen
auf den Inseln bestimmen im Wesentlichen die Form der Inseln. Können die Teilchen
überhaupt nicht auf der Inseloberfläche diffundieren, so wird von diffusionsbegrenztem
Wachstum gesprochen (diffusion on limited aggregation, DLA) [18], was zu stark frak-
talen Inselformen führt. Können die Teilchen sich frei auf der Inseloberfläche bewegen,
nimmt die Insel eine Gleichgewichtsform an. Natürlich gibt es auch Zwischenregimes, die
durch Diffusionsbarrieren auf der Inseloberfläche unterschieden werden können. Werden
die Barrieren, wie Diffusion entlang gerader Inselgrenzen, Diffusion an Ecken vorbei und
über Stufen hinweg überwunden, so nähert sich die Inselform der Gleichgewichtsform an.
Die Diffusion von Teilchen von einer höheren Terrasse über eine Stufe hinunter auf eine
tiefere Terrasse wird unter Umständen durch sogenannte Ehrlich-Schwöbel-Barrieren be-
hindert [19,20]. Die Reifung von Inseln ist ein weiteres wichtiges Phänomen im späterem
Wachstumsstadium. So kann es dazu kommen, dass größere Inseln auf Kosten kleinerer
Inseln wachsen [17]. Dieser Prozess wird als Ostwald-Reifung bezeichnet und begründet
sich darin, dass größere Inseln energetisch günstiger als kleine sind.
2.3. Grundlagen der Elektronenbeugung
1925 wurde der Wellencharakter von Teilchen erstmal von Louis de Broglie theoretisch
vorhergesagt. Erste Elektronenbeugungsexperimente wurden nicht viel später (1927) von
Thomson und Reid und – vollkommen unabhängig – von Davisson und Germer durch-
geführt. Diese Experimente stellten den experimentellen Beweis für die Wellennatur der
Elektronen dar und wurden 1937 mit dem Nobelpreis für Physik an Davisson und Thom-
son honoriert.
2.3.1. Prinzip der Elektronenbeugung
Aufgrund des vorherigen erwähnten Welle-Teilchen-Dualismus besitzen Elektronen Wel-
leneigenschaften und können z. B. an einem Gitter gebeugt werden. Dabei muss die
Wellenlänge der verwendeten Wellen ungefähr den Abständen des Gitters entsprechen.
Deshalb werden typischerweise Elektronen mit einer Energie von 10 - 200 eV verwendet.









mit dem Planckschen Wirkungsquantum h, der Elektronenmasseme und der Elektronen-
energie E. Somit entspricht die Wellenlänge in dem angegebenen Energiebereich in etwa
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der Größenordnung der atomaren Abstände in einem Kristall. In diesem Energiebereich
ist die Wechselwirkung zwischen den eindringenden Elektronen und der Oberfläche sehr
stark und die Elektronen werden schon nach wenigen Atomlagen (0,4 - 1 nm) elastisch
gestreut und liefern ein Beugungsbild. Dieses Beugungsbild stellt im Wesentlichen die
Fouriertransformierte der atomaren Anordnung im Realraum dar.
2.3.2. Reziproker Raum
Wie schon erwähnt, ist es zweckmäßig für beugungsrelevante Untersuchungen an Fest-
körpern, anstelle des realen Gitters das reziproke Gitter zu verwenden. Die Basisvektoren
~b1,~b2 und~b3 des reziproken Gitters stehen mit den Basisvektoren ~a1, ~a2 und ~a3 des realen
Gitters in folgender Beziehung:
~b1 = 2π
~a2 × ~a3
~a1(~a2 × ~a3) ,
~b2 = 2π
~a3 × ~a1
~a1(~a2 × ~a3) ,
~b3 = 2π
~a1 × ~a2
~a1(~a2 × ~a3) . (2.3.2)
Nach Gleichung 2.3.2 steht somit jeder Basisvektor ~bi des reziproken Gitters orthogonal
auf je zwei Basisvektoren ~an des realen Gitters. Somit ergibt sich für das Skalarprodukt
der reziproken und realen Basisvektoren:
~an ·~bj = 2π · δnj mit δnj =
{
1, für n = j
0, für n 6= j
. (2.3.3)
Während die Vektoren des realen Gitters die Dimension Länge haben, haben die Vekto-
ren des reziproken Gitters die Dimension reziproke Länge. Durch die Linearkombination





hi~bi. hi ∈  (2.3.4)
Dabei ist ~G ein reziproker Gittervektor und D gibt die Dimension des Gitters an.
2.3.3. Theorie der Elektronenbeugung
Die Beugungstheorie basiert auf mehreren theoretischen Idealisierungen, die die Be-
schreibung der Beugung vereinfachen. Eine Idealisierung ist die sogenannte Fraunhofer-
näherung. Sie beinhaltet, dass sowohl die einfallenden als auch die gebeugten Elektronen
als ebene Welle angesehen werden können. Diese Annahme begründet sich in der Tat-
sache, dass die Abstände zwischen Quelle, Streuzentrum und Detektor erheblich größer
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sind als die Ausdehnung des Streuzentrums und die Wellenlänge der einfallenden Strah-
lung. Diese Wellen werden an den Atomen der Probe gestreut. Die Wellenvektoren ~ki
und ~kf beschreiben die einfallende bzw. gestreute Welle. Unter der Annahme, dass nur




= |~ki| = |~kf |. (2.3.5)
Für eine am 0-ten Atom ausgehende Welle ergibt sich
Ψ0(~ki, ~kf , ~r) = f0(~ki, ~kf )e
i~kf~r. (2.3.6)
Dabei ist f0 der atomare Formfaktor des 0-ten Atoms. Eine vom n-ten Atom an der
Position ~rn gestreute Welle ist um den Phasenfaktor ei
~K~rn gegen Ψ0 phasenverschoben.
Dabei bezeichnet ~K = ~kf − ~ki den Streuvektor. Für die am n-ten Atom gestreute Welle
folgt dann
Ψn(~ki, ~kf ) = fn(~ki, ~kf )e
i ~K~rnei
~kf~r. (2.3.7)
Die gemessene Gesamtintensität ergibt sich aus der Summation über das Absolutquadrat
der Streuamplituden:








~rn kann in zwei Anteile zerlegt werden, da der Kristall als eine regelmäßige Anordnung
von Atomen und Einheitszellen betrachtet wird.
~rn = ~Rn + ~νm (2.3.9)
Hierbei stellt ~Rn die Position der Einheitszelle und ~νm die Position des Atoms in der
Einheitszelle dar. Daraus ergibt sich für die Summe über alle Einheitszellen und Atome:








Dadurch lässt sich die Summe in zwei Anteilen darstellen:



















G wird als Gitterfaktor bezeichnet und enthält Informationen über die Art des Gitters
und beschreibt die Periodizität des Beugungsbildes. Informationen über die Position der
Atome in der Einheitszelle liefert der Strukturfaktor F. Dieser Faktor ist auch bestim-
mend für die Intensität der Beugungsreflexe.
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Wie schon erwähnt besitzen die Elektronen nur eine geringe Eindringtiefe, weshalb im
Gegensatz zur Röntgenbeugung Mehrfachstreuprozessen mehr Bedeutung beizumessen
ist. Diese Mehrfachstreuprozesse und die damit verbundene komplexere Rechnung der
dynamischen Streutheorie werden in der hier benutzten kinematischen Näherung ver-
einfacht. In dieser Näherung wird die Oberfläche mit Hilfe von gleichartigen Säulen
beschrieben, die nicht nur die Einheitszelle der Oberfläche sondern auch alle darunter
liegenden Atome beinhaltet (siehe Abb. 2.3.1). Der auf diese Weise veränderte dynami-
sche Strukturfaktor enthält dadurch zusätzlich Informationen über die Mehrfachstreu-
ung innerhalb der Säulen. Die Mehrfachstreuprozesse zwischen den Säulen werden jedoch
weiterhin nicht berücksichtigt. Zusätzlich ist der dynamische Strukturfaktor stark von
der Energie abhängig. Alle diese Einheitszellen werden mit dem gleichen atomaren Form-
faktor behaftet, was dazu führt, dass auch gestufte Oberflächen gut durch die Näherung
beschrieben werden.
Einheitszellen






Abb. 2.3.1: Einheitszellen in der kinematischen Näherung [21].
2.3.4. Laue-Bedingungen und Ewald-Konstruktion
Das reziproke Gitter wird benutzt, um Beugungsphänomene an einem Kristall elegant
zu beschreiben. Um bei einer Beugung von Teilchen mit einer Wellenlänge λ einen Reflex
zu erhalten, müssen die Laue-Bedingungen erfüllt sein:
~a1 · ~K = 2π ·h mit h, k, l ∈  
~a2 · ~K = 2π · k mit h, k, l ∈  
~a3 · ~K = 2π · l mit h, k, l ∈  
(2.3.12)
mit dem Streuvektor ~K = ~kf − ~ki. Diese Gleichungen sind erfüllt, wenn
~K = ~Ghkl (2.3.13)
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Abb. 2.3.2: Ewald-Konstruktion an ei-







für die Beugung an einer Oberflä-
che.
gilt. Der in der Gleichung 2.3.13 dargestellte mathematische Zusammenhang kann gra-
fisch durch die Ewald-Kugel-Konstruktion beschrieben werden (siehe Abb. 2.3.2).
Zur Konstruktion der Ewald-Kugel wird der Wellenvektor ~ki so in das reziproke Gitter
gelegt, dass er mit der Spitze am (000) Punkt im reziproken Raum anliegt. Anschließend
wird eine Kugel mit dem Radius |~ki| um den Ursprung des Vektors gezeichnet. Wird nun
noch der Wellenvektor ~kf der gestreuten Welle mit in die Konstruktion eingezeichnet, so
beschreibt die Kugel alle möglichen Werte die der Streuvektor ~K annehmen kann. Die
Bedingungen aus Gleichung 2.3.13 sind dann für alle Schnittpunkte der Kugel mit den
Punkten des reziproken Gitters erfüllt. Jedem Reflex kann eindeutig einen Gittervektor
zuordnet werden, wenn der Startpunkt des ~Ghkl-Vektors eines bestimmten Reflexes als
(000) indiziert wird [22]. Für die Betrachtung der Beugung an einer Oberfläche muss
der oben beschriebene dreidimensionale Fall auf zwei Dimensionen reduziert werden. In
diesem Fall werden aus den Gitterpunkten des dreidimensionalen Kristalls Stangen (siehe
Abb. 2.3.3). Dies liegt darin begründet, dass die Abstände der periodischen Gitterpunkte
senkrecht zur Oberfläche als unendlich voneinander entfernt betrachtet werden können.
Diese Tatsache führt im reziproken Gitter zu Punkten, die unendlich dicht beieinander
liegen und somit als Stangen angesehen werden können. In diesem Fall entsprechen
die Schnittpunkte der Stangen mit der Oberfläche der Ewald-Kugel den beobachtbaren












E = 77 eV
(00)(01)(02) (01) (02) (03)
Abb. 2.3.5: Angepasste Ewald-Kugel
fürs SPA-LEED [22].
SPA-LEED steht für Spot-Profile-Analysis-Low-
Energy-Electron-Diffraction, und ein schematischer
Aufbau ist in Abb. 2.3.4 dargestellt. Mit diesem
System ist es nicht nur möglich, die Beugungsmu-
ster aufzunehmen, sondern auch die Intensitätspro-
file im Detail zu analysieren. Bei dieser Methode
werden die Elektronenstrahlen über ein Oktopol-
system abgelenkt und das Beugungsbild schließ-
lich mit einem Elektronenvervielfacher mit nahezu
punktförmiger Eingangsblende verstärkt und auf
einem Computer grafisch dargestellt. Um ein Beu-
gungsbild aufzuzeichnen, wird der Einfallswinkel
des Elektronenstrahls variiert. Dadurch wird ein
Rastern des Beugungsbildes mit einer festen Win-
kelbeziehung zwischen ein- und ausfallendem Elek-
tronenstrahl ermöglicht. Durch die Variation des Winkels erfährt die “konventionelle“
Ewald-Kugel eine Rotation um den Ursprung (000) des reziproken Raumes, so wie in
Abb. 2.3.5 dargestellt. Daraus resultiert eine neue Kugel mit dem Radius 2 · |~k|. Der
Vorteil dieser Messanordnung liegt darin, dass gezielt Ausschnitte mit hoher Auflösung
und Dynamik aufgenommen werden können und über Reflexprofile z. B. Schlüsse über
Rauigkeiten der Oberfläche und Größenverteilung von Inseln und Domänen gezogen
werden können [23]. Darüber hinaus weist ein SPA-LEED eine große Transferweite von














Das Rastertunnelmikroskop (STM) wurde 1981 von Binnig und Rohrer erfunden und
ist aus der modernen Oberflächenphysik kaum noch wegzudenken, da es Untersuchun-
gen von Oberflächenstrukturen auf atomarer Skala im Realraum ermöglicht. Mit dieser
Messmethode lassen sich die lokalen Zustandsdichten atomarer Strukturen auf Festkör-
peroberflächen darstellen. Des Weiteren ermöglicht das STM Untersuchungen von nicht-
periodischen Strukturen wie beispielsweise Kristallgitterdefekten. Aus diesem Grund ist
es hervorragend als komplementäre Ergänzung zu oberflächensensitiven Beugungsme-
thoden (wie z. B. LEED) geeignet. Die Messmethode basiert auf der physikalischen Ge-
setzmäßigkeit des quantenmechanischen Tunneleffekts und wird im folgendem Abschnitt
beschrieben.
2.4.1. Der Tunneleffekt
Wie oben erwähnt, beruht das Funktionsprinzip des Rastertunnelmikroskops auf dem
quantenmechanischen Tunneleffekt. In der klassischen Physik kann ein Teilchen, welches
sich in einem Potential U(z) bewegt, eine Potentialbarriere U0 nur überwinden, wenn
E > U0 ist, ansonsten wird es elastisch reflektiert. In der Quantenmechanik wird das
Teilchen durch eine Wellenfunktion ψ(z) beschrieben. Es besitzt eine endliche Aufent-
haltswahrscheinlichkeit in der Potentialbarriere, womit ein Durchdringen nicht prinzipiell








ψ(z) = Eψ(z) (2.4.1)
mit der Masse m eines Elektrons und dem reduzierten planckschen Wirkungsquantum















1 + (1 + ǫ2/4)2sinh2(2κa)
(2.4.2)




und a der halben Barrierenbreite. Im Grenzfall einer







Hieraus zeigt sich, dass die Transmissionswahrscheinlichkeit durch den Faktor e−2κz be-
stimmt wird. Da der Tunnelstrom proportional zur Transmissionswahrscheinlichkeit ist,
zeigt dieser eine starke Abhängigkeit vom Abstand z und der Wurzel aus der effektiven
Barrierenhöhe U0 − E.
2.4.2. Theoretische Beschreibung des Tunnelstroms
Im Jahre 1961 entwickelte der Physiker Bardeen [24] einen Formalismus, der eine theore-
tische Behandlung des Tunnelstroms in der Rastertunnelmikroskopie ermöglichte. Diese
Theorie basiert auf dem Tunnelprozess in einem Metall / Isolator-System. Dabei nahm er
an, dass die metallischen Elektroden ein schwach wechselwirkendes System darstellen, bei
dem der Tunnelprozess durch die Überlappung ihrer Wellenfunktion in der Oxidschicht
ermöglicht wird. Mittels der zeitabhängigen Störungstheorie entwickelte er einen Aus-
druck für den Tunnelstrom. Tersoff und Hamann [25] erweiterten diesen Ausdruck auf
den Metall-Vakuum-Metall-Tunnelprozess, wie er im STM vorliegt. Für den Grenzfall
des absoluten Temperaturnullpunkts T = 0K und für kleine Vorspannungen UT erhiel-








|Mµν |2 δ(Eµ − EF )δ(Eν − EF ). (2.4.4)
Eµ und Eν sind die Energien in den Zuständen ψµ und χν relativ zu den jeweiligen
Ferminiveaus der beiden Elektroden. Mµν ist das Tunnelmatrixelement zwischen den
Zuständen ψµ der ersten Elektrode und χν der zweiten Elektrode. Wie Bardeen [24]
gezeigt hat, wird das Matrixelement beschrieben durch




d~fψ∗µ~∇ψν − ψν ~∇ψ∗µ. (2.4.5)
Die Integration erfolgt über eine beliebige Fläche innerhalb der Vakuumbarriere. Um
Gleichung 2.4.5 exakt zu lösen, werden genaue Kenntnisse der Energien, Wellenfunktio-
nen und somit der atomaren Struktur der Spitze und Probe benötigt. Jedoch ist die Spit-
zengeometrie in der Regel unbekannt, und deshalb führten Tersoff und Hamann folgendes
einfaches Modell ein. Durch die Annahme einer idealen Sondenspitze mit punktförmiger
Ladungsverteilung am Ort ~rSpitze mit dem Radius R ermöglicht die Näherung eine aus-
chließliche Berücksichtigung von s-Wellenfunktionen für Elektronen in der Spitze. Durch
diese Näherung wird die Winkelabhängigkeit der Ladungsdichteverteilung vernachläs-
sigt. Damit ist das Tunnelmatrixelement proportional zum Zustand χν der Probe, und
somit ergibt sich der Tunnelstrom zu:
IT (~rSpitze, UT ) ∝
∑
ν
|χν(~rSpitze)|2 δ(Eν − EF ) ≡ ρ(~rSpitze, EF ). (2.4.6)
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Der Gleichung 2.4.6 ist zu entnehmen, dass der Tunnelstrom proportional von der loka-
len Zustandsdichte (local density of states (LDOS)) ρ(~rSpitze, EF ) der Probenoberfläche
bei der Fermienergie EF am Ort ~rSpitze der Sondenspitze abhängt. Da weiterhin die
Wellenfunktion χν exponentiell abklingt, kann sie in z-Richtung entlang der Probeno-
berflächennormalen durch folgenden Ausdruck beschrieben werden:
χ ∝ e(−κz). (2.4.7)
Am Ort der Spitze ~rSpitze ist z = R + s, und es ergibt sich mit Gleichung 2.4.6 folgende
Beziehung für den Tunnelstrom:
IT ∝ e−2κs. (2.4.8)
Diese Gleichung ist die fundamentale Gesetzmäßigkeit hinter der STM-Bildgebung und
zeigt, dass der Spitze-Probe-Abstand, wie schon im Falle des eindimensionalen Tunnel-
prozesses, die entscheidende exponentielle Abhängigkeit des Tunnelstroms ist.
2.4.3. Funktionsprinzip
Abb. 2.4.1: Schematische Darstellung eines
STM [26].
In Abb. 2.4.1 ist das Funktionsprinzip eines
STM schematisch dargestellt. Eine metallische
Sondenspitze wird in einem Abstand von weni-
gen Ångström über eine leitende Probenober-
fläche geführt. Durch eine angeleget Vorspan-
nung UT zwischen der Sondenspitze und Probe
wird ein Tunnelstrom induziert. Die Bewegung
der Sondenspitze erfolgt über eine piezoelek-
trische Steuereinheit, welche eine gleichmäßige
und präzise Bewegung auf der Nanometerskala
realisiert. Die Position der Spitze wird softwa-
reseitig in ein Höhenprofil der Probenoberflä-
che umgewandelt.
Bandstrukturselektive Messmodi
Durch die Regelung der Höhe und Polarität der an der zur untersuchenden Probe ange-
legten Vorspannung UT ist es möglich, energieselektive Messungen der LDOS durchzu-
führen. In Abb. 2.4.2 ist dieser Sachverhalt für zwei Energiebanddiagramme schematisch
























b > 0V Vb < 0V 
(a) (b)
Abb. 2.4.2: Energie-Banddiagramme für energieniveauselektive STM-Messungen im (a) “empty-state“-
und (b) “filled-state“-Messmodus (nach [26]).
(EV ) und das Ferimniveau (EF ) sowie die Elektronenaffinität der Probe χ und die Aus-
trittsarbeit der Spitze φ dargestellt. Im sogenannten “empty state“-Modus wird eine
positive Vorspannung angelegt und die Probenfermienergie ESF um |eVb| zu niedrigeren
Energien verschoben (siehe Abb. 2.4.2 (a)). Folglich findet nur ein Elektronenfluss aus
der Sondenspitze in unbesetzte Zustände des Leitungsband der Probe statt. Bei negativer
Vorspannung (“filled state“) schiebt die Probenfermienergie zu höheren Energien, so dass
auschließlich der Elektronenfluss aus den höchsten besetzten Zuständen im Valenzband
der Probe zum Tunnelstrom beiträgt (siehe Abb. 2.4.2 (b)).
2.5. Infrarot (IR)-Spektroskopie
Bei der Infrarot (IR)-Spektroskopie handelt es sich um ein spektroskopisches Verfah-
ren, das mit infraroter Strahlung im Bereich von 400 - 4000 cm−1 arbeitet. Durch die
IR-Strahlung werden Schwingungen und Rotationen im Molekül angeregt. Dabei wird
die Anregungsenergie durch die einzelnen Atome bestimmt und hängt von deren Masse,
Anordnung und den Bindungsstärken ab. Die IR-Strahlung wird absorbiert, wenn die
Frequenz der einfallenden Strahlung mit der Schwingungsfrequenz des Moleküls im ange-
regten Zustand übereinstimmt. Die meisten Moleküle befinden sich bei Raumtemperatur
im Schwingungszustand ν = 0 und in ihrem elektronischen Grundzustand. Eine ideali-
sierte Beschreibung von Schwingungen in einem Molekül stellt der harmonische Oszilla-
tor dar. Dieses Modell reicht jedoch zur Beschreibung nicht aus, da die Energieabstände
mit wachsender Anregung nicht identisch sind und das Molekül oberhalb einer bestimm-
ten Energie dissoziiert. Deshalb ist eine bessere Beschreibung durch den anharmonischen




Die IR-Strahlung kann nur dann effizient absorbiert werden, wenn die elektrischen La-
dungen im Molekül entweder nicht symmetrisch verteilt sind, oder wenn die Ladungsver-
teilung durch die Schwingungsbewegung der Moleküle unsymmetrisch wird. Dies bedeu-
tet, dass sich beim Übergang das elektrische Dipolmoment ändern muss (Auswahlregel
des elektrischen Dipolmomentes). Schwingungen, bei denen dies der Fall ist, können im
IR-Spektrum beobachtet werden, und werden als IR-aktiv bezeichnet. Jegliche Schwin-
gungen eines Moleküls mit Symmetriezentrum, die symmetrisch zu diesem Zentrum er-
folgen, sind IR-inaktiv und nicht im Spektrum sichtbar.
Je komplexer das betrachtete Molekül ist, desto mehr Schwingungsmöglichkeiten sind
gegeben. Bei einem Molekül mit n Atomen gibt es, entsprechend den Raumkoordinaten,
für jedes Atom 3 ·n Freiheitsgrade. Davon entfallen jeweils drei bzw. zwei auf die Ro-
tation um die Hauptachse und nochmals drei auf die Translationsbewegung entlang der
Raumachsen. Somit ergibt sich die Anzahl der Schwingungfreiheitsgrade N bei linearen
Molekülen zu N = 3 ·n − 5 und bei gewinkelten Molekülen N = 3 ·n − 6. Die so er-
















Abb. 2.5.1: Schwingungsmöglichkeiten bei vieratomigen Molekülen [27].
Die verschiedenen Schwingungen werden wie folgt nach Symmetrieverhalten und Form
unterschieden:
• Valenzschwingung (Änderung der Bindungslängen)
• Deformationsschwingung (Änderung der Bindungswinkel)
• Symmetrische Schwingung (Erhalt der Molekülsymmetrie)





Abb. 2.6.1: Schematische Darstellung des
NEXAFS-Prozesses und Spektrum für ein zweiato-
miges Molekül [28].
Die Röntgenabsorptionsspektroskopie
stellt eine weitere wichtige Technik
zur Oberflächenanalytik dar. Bei die-
ser Messmethode werden Elektronen
kernnaher Zustände mittels der durch-
stimmbaren, monochromatischen und
linear polarisierten Synchrotronstrah-
lung angeregt. Ist der Bereich nahe der
Röntgenkante (Fermienergie bis maximal
50 eV relativ zur der Kante) von Inter-
esse wird von NEXAFS-Spektroskopie
gesprochen (Near Edge X-ray Absorption
Fine Structure). Bei dieser Methode
wird die Absorptionfeinstruktur im
Nahbereich der Absorptionskante eines
Moleküls untersucht. Im Folgenden soll
kurz auf die grundlegenden Aspekte der
NEXAFS-Spektroskopie eingegangen
werden. Ein detaillierte Beschreibung
kann in Referenz [29] eingesehen werden.
In Abb. 2.6.1 ist das Messprinzip ver-
anschaulicht. Die Röntgenstrahlung mit
der Energie hν regt kernnahe Elektronen
des Adsorbates resonant in unbesetzte,
antibindende (π∗ und σ∗) Molekül- und Rydbergorbitale (R) sowie in das Kontinuum
an. Diese Anregung erfolgt elementspezifisch (Anfangszustand) und bindungsspezifisch
(Endzustand). Im Gegensatz zur IR-Spektroskopie erfolgt die Detektion des Spektrums
nicht direkt in Form des Energieverlustes der angeregten Strahlung. Jedes angeregte
Elektron hinterlässt ein Rumpfloch in das ein anderes Elektron relaxiert. Diese Relaxa-
tionsenergie kann in Form von Fluoreszenz abgegeben werden oder aber an ein weiteres
Elektron übertragen werden, das als Auger-Elektron emittiert wird. Bei der Detektion
wird ausgenutzt, dass die Anzahl der emittierten Photonen bzw. Elektronen dem Rönt-
genabsorptionsquerschnitt proportional ist. Die Detektion der Elektronen kann dann auf
unterschiedliche Arten erfolgen. Es kann der gesamte Elektronenschwarm (total electron
yield (TEY)) detektiert werden. Dies ist jedoch nur bedingt oberflächensensitiv, da
das Signal häufig gestreute Elektronen aus tieferen Schichten enthält. Deshalb werden
bei den Messungen die niederenergetischen Elektronen durch ein vor dem Detektor
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lokalisiertes Gegenfeld am Erreichen des Detektors gehindert (partial electron yield
(PEY)). Dieser Modus vereint daher Oberflächensitivität und Signal-Rausch-Verhältnis
in bestmöglicher Weise.
Im Vordergrund der Messungen in dieser Arbeit stand die Bestimmung der Orien-
tierung der Moleküle auf den Substraten. Die Bestimmung der Orientierung soll im
Folgenden kurz beschrieben werden. Die Übergangswahrscheinlichkeiten P beschreiben
die Intensitäten I bei der Anregung der Resonanzen. Nach Fermi’s Goldener Regel [29]
lässt sich die Intensität wie folgt berechnen:
I ∝ Pi,f ∝ |〈f |Er| i〉|2 . (2.6.1)
Hierbei ist |i〉 die Wellenfunktion des initialen und 〈f | des finalen Zustands, E der elek-
trische Feldvektor der anregenden Strahlung und r der Dipoloperator. Mit der Definition
des Dipolübergangsmoment (transition dipole moment, TDM)∆p = |〈f |r| i〉| ergibt sich
I ∝ E∆p ∝ cos∠(E,∆p). (2.6.2)
Durch Variation des Winkels des einfallenden E-Vektors zur Probenoberflächennormalen
lässt sich die Orientierung des TDM bestimmen. Daraus lässt sich ein Schluss auf die
Orientierung der Moleküle auf der Probenoberfläche ziehen, da bei π∗-Orbitalen das
TDM senkrecht und bei σ∗-Orbitalen parallel zu den Bindungen orientiert ist.
2.7. Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS)
Die Photoelektronenspektroskopie (PES) stellt ein Verfahren zur Untersuchung elek-
tronischer Strukturen von Atomen, Molekülen und Festkörpern dar. Die Messmethode
basiert auf dem äußeren photoelektrischen Effekt. Trifft hochenergetische Strahlung auf
ein Atom, so können Photoelektronen aus den atomaren Hüllen der Atome herausgelöst
werden. Die Detektion der Photoelektronen in Abhängigkeit der kinetischen Energien
erlaubt Rückschlüsse auf die elektronische Beschaffenheit und die chemische Zusammen-
setzung des untersuchten Festkörpers.
Bei der PES wird je nach verwendetem Spektralbereich der anregenden
Strahlung in ultraviolette Photoelektronenspektroskopie (UPS) und Röntgen-
Photoelektronenspektroskopie (XPS) unterschieden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde





Wie schon beschrieben, stellt der photoelektrische Effekt die Grundlage der XPS dar.
Die kinetische Energie der Photoelektronen lässt sich durch die folgende Gleichung be-
schreiben:
Ekin = hν − EB − φ. (2.7.1)
Dabei ist hv die Photonenenergie des monochromatischen Röntgenstrahls, EB die Bin-






















Abb. 2.7.1: Mittlere freie Weglänge der Elektronen
als Funktion der Energie (nach [30]).
Die hohe Oberflächensensitivität der
XPS beruht auf der geringen mittle-
ren freien Weglänge λm der Photoelek-
tronen im Festkörper, was wiederum
durch die starken Elektron-Elektron- und
Elektronen-Phononen Wechselwirkungen
gegeben ist. In Abb. 2.7.1 ist die so-
genannte Universal-Kurve für die Elek-
tronenemission für verschiedene Elemente
senkrecht zur Oberfläche dargestellt. Für
den in der XPS verwendeten Energiebe-
reich (50 - 1400 eV) zeigt sich aus der Kur-
ve nur eine geringe, materialunabhängi-
ge mittlere freie Weglänge von wenigen
Ångström. Die tatsächliche Ausdringtiefe
λ ist jedoch noch von dem Emissionswinkel abhängig [31], und somit ergibt sich folgende
Gesetzmäßigkeit für die Ausdringtiefe:
λ = λmcosθ. (2.7.2)
Aus dieser Gleichung geht hervor, dass je größer der Emissionswinkel θ (gemessen zur
Oberflächennormalen) ist, desto geringer ist der Anteil detektierter Elektronen aus dem
Volumenmaterial. Somit kann durch Vergrößerung des Emissionswinkels die Oberflä-
chensensitivität drastisch erhöht werden, jedoch auf Kosten der Intensität im Messsignal.
In Abb. 2.7.2 ist schematisch der Prozess der Photoelektronenemission aus Festkörpero-
berflächen dargestellt. Sie veranschaulicht den Zusammenhang zwischen den Energieni-
veaus des Festkörpers und der Energieverteilung der photoinduzierten Elektronen. Die
diskreten Rumpfniveaus, welche den Energieniveaus freier Atome ähneln, treten im Pho-
toelektronenspektrum als diskrete Linien auf. Die endliche Lebensdauer der angeregten
Zustände (natürliche Linienbreite), chemische Umgebung der unterschiedlichen Atome,


















Abb. 2.7.2: Schematische Darstellung
des Prozesses der Photoemission.
elementspezifische Bindungsenergie der Rumpfni-
veaulinien kann ein Rückschluss auf die Art der an-
geregten Atome gezogen werden. Im Gegensatz da-
zu erscheinen Valenzbandzustände des Festkörpers
im Phototelektronenspektrum als Energiebänder
[32].
Ein weiterer Vorteil der XPS liegt darin, dass
die Elemente nicht nur identifiziert werden kön-
nen, sondern das auch die effektive Ladungsver-
teilung am Ort dieses Elementes erfasst wird. Die
effektive Ladung des Atoms kann sich durch den
Einfluss nächster Nachbarn verändern, was zu ei-
ner Anhebung bzw. Absenkung der Rumpfniveau-
linien führt und als sogenannte chemische Ver-
schiebung im Photoelektronenspektrum beobach-
tet wird. Die chemische Verschiebung lässt somit
einen Schluss auf die chemische Umgebung der
Atome zu. In Abb. 2.7.3 ist ein typisches Beispiel
für die chemische Verschiebung anhand der Koh-
lenstoff C1s-Emission des Moleküls Ethyltrifluora-
cetat (C2H5CO2CF3) gezeigt. Es verdeutlicht, wie die Bindungsenergieverschiebung mit
der Elektronegativität der Bindungspartner skaliert.
Ein typisches XP-Spektrum ist in Abb. 2.7.4 dargestellt. Neben den Signalen der Rumpf-
niveaulinien und dem Valenzband treten noch verschiedene andere diskrete Spektralli-






































Abb. 2.7.4: Schema eines XP-Spektrums [26].
nien auf. Im Folgenden sollen diese kurz erläutert werden.
Beim Propagieren des Photoelektrons durch den Kristall führt es, abhängig von der
kinetischen Energie, eine Reihe von inelastischen Stößen aus und regt somit Sekundär-
elektronen an. Diese Sekundärelektronen verursachen den kontinuierlichen Untergrund,
wie er in Abb. 2.7.4 zu sehen ist. Zusätzlich können im Spektrum noch sogenannte
Augerlinien beobachtet werden. Diese Linien resultieren aus strahlungslosen Rekombi-
nationen von Elektronen in der Atomhülle eines Atoms. Die bei der Rekombination
von Elektron und Loch frei werdende Energie wird an ein anderes Elektron übertragen,
welches das Atom als Auger-Elektron verlässt (Auger-Meitner-Effekt) [32]. Die Energie
des ausgestrahlten Auger-Elektrons ist ausschließlich von den Energieniveaus des be-
teiligten Atoms abhängig und nicht von der Energie der verwendeten Strahlung. Des
Weiteren können noch Satelliten-Peaks im Spektrum auftreten. Diese resultieren dar-
aus, dass das emittierte Elektron ein anderes Elektron in einen höheren Energiezustand
anregt, wodurch sich die kinetische Energie des emittierten Photoelektrons verringert.
Bleibt das angeregte Elektron im Festkörper gebunden, wird der durch diesen Effekt ver-
ursachte Satelliten-Peak als Shake-up-Linie bezeichnet. Es ist aber auch möglich, dass
das angeregte Elektron den Festkörper verlässt. Die zugehörigen Satelliten-Peaks wer-
den dann analog als Shake-off -Linien bezeichnet. Der Vollständigkeit halber soll noch
erwähnt werden, dass noch Ghostlines, Röntgensatelliten und Plasmonen-Verlust-Linien
im Spektrum auftreten können. Auf diese Prozesse soll hier jedoch nicht weiter eingegan-
gen werden, und für detaillierte Informationen sei Referenz [32] empfohlen. Ein weiteres
Kennzeichen von XP-Spektren ist der Einfluss der Spin-Bahn-Wechselwirkungen auf die
Spektrallinien. Durch diese Wechselwirkung spalten die Elektronenniveaus mit l 6= 0
zu Dubletts auf. Aus der (2j + 1)-fachen Entartung der Terme lässt sich das Inten-
sitätverhältnis der Dublett-Peaks zueinander bestimmen (siehe Tab. 2.7.1). Dabei gilt
für alle Energieniveaus, dass der zur jeweils höheren Gesamtdrehimpulsquantenzahl j
zugehörige Dublett-Peak bei niedrigerer Bindungsenergie erscheint.
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Tab. 2.7.1: Flächenverhältnisse der Spektrallinien bei LS-Kopplung (aus [31]).
2.7.2. Analyse der XP-Spektren
Um Informationen aus den XP-Spektren hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung
der Probenoberfläche zu erhalten, ist eine theoretische Beschreibung sowohl des Linien-
verlaufes als auch des Untergrundes nötig. Um den kontinuierlich anwachsenden Unter-
grund zu korrigieren, wurde in dieser Arbeit zur Anpassung der Rumpfniveaulinien der
Tougaard-Algorithmus [34] verwendet. Diese Korrektur berücksichtigt alle inelastischen
Mehrfachstreuprozesse in einem homogenen Festkörper. Aus diesem Algorithmus lässt
sich das korrigierte Hauptanregungsspektrum F (E) durch folgende Faltung, des um die
Transmissionsfunktion des Analysators veränderten Flusses j(E), der emittierten Elek-
tronen mit der Energie E bestimmen:
F (E) = j(E)− B1
∫ Emax
E
E ′ − E
[C + (E ′ − E)2]2 j(E
′)dE ′. (2.7.3)
Dabei ist j(E ′) der Fluss der Elektronen mit einer Energie, die durch inelastische Streu-
ung verringert wurde. C ist ein materialunabhängiger Skalierungsfaktor, während es sich
bei B1 um einen materialspezifischen Parameter handelt, der die Oberflächenzusammen-
setzung und -morphologie berücksichtigt.
Die theoretische Beschreibung der Emissionslinien erfolgt über die Annäherung der ex-
perimentellen Daten mittels Voigt-Profilen. Mathematisch beschreibt eine Voigtfunktion
eine Faltung aus Lorentz (L) und Gauss (G) Funktion [35]:










y2 + (x− t)2dt (2.7.4)
wobei y das Verhältnis der Halbwertsbreiten der Gauss- und Lorentzfunktion angibt.
Die Lorentzbreite beschreibt hierbei die natürliche Linienbreite, während hingegen die
Gaussbreite die Verbreiterung durch die instrumentelle Auflösung und kleine chemische
Verschiebungen definiert.
Die durch Integration bestimmbaren Flächen der Voigtfunktion stellen ein Maß für die
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integralen Intensitäten des Messsignals dar. Die Intensität hängt hierbei von einer Viel-
zahl von Parametern ab:
I = nfσθγλAT. (2.7.5)
Dabei ist n die Anzahl der Atome pro cm3 des Probenelementes, f der Röntgenfluss in
Photonen pro cm2 und Sekunde, σ steht für den energieabhängigen Wirkungsquerschnitt
des jeweiligen Elementorbitals in cm2 und θ ist ein winkelabhängiger Effizienzfaktor. γ
ist die Effizienz, mit der Photoelektronen der Hauptlinie emittiert werden und λ gibt die
mittlere freie Weglänge der Elektronen an. A ist die Probenoberfläche aus der Photoelek-
tronen detektiert werden und T die Detektionseffizienz für Elektronen. Um Intensitäten
von Emissionslinien unterschiedlicher Orbitale oder Elemente zu vergleichen, müssen die
unterschiedlichen Wechselwirkungsquerschnitte bezüglich des Herauslösens von Elektro-
nen berücksichtigt werden [36]. Um dies zu ermöglichen wurden die sogenannten atomic
sensitivity factor (S) eingeführt. Über diesen Faktor ist es möglich die Unterschiede in
Wechselwirkungsquerschnitten herauszurechnen:
S = σθγλAT. (2.7.6)
Die atomic sensitivity factor sind theoretisch sehr schwer zu erfassen und wurden des-
halb für viele verschiedene Elementorbitale empirisch bestimmt. Über die empirischen
Werte, welche in Tabellenwerken [37] aufgeführt sind, können die Intensitäten zu un-








Ist eine Probe mit dünnen Schichten eines anderen Materials bedeckt, so ist es möglich,
aus XP-Spektren die Dicke dieser Schichten zu bestimmen. Voraussetzung für diese Be-
stimmung ist jedoch, dass die Schichten nicht dicker als die Informationstiefe des XPS
sind, sowie wichtige Eigenschaften der beteiligten Stoffe bekannt sind wie z. B. Moleku-
largewicht, Dichte und kinetische Energien. Sind diese Information vorhanden, so können
die relativen Intensitäten mehrerer Schichten simuliert und mit den experimentellen Da-
ten verglichen werden [38]. Im Folgenden wird die Schichtdickenbestimmung im Detail
erklärt.
Die Intensität der emittierten Photoelektronen aus einer infinitesimal dünnen Schicht
auf einer unendlich dicken Proben kann durch
dI = fσNke−x/λcosθdx (2.7.8)
beschrieben werden. dI ist die Intensität in der Tiefe x unter der Probenoberfläche, f
ist der Röntgenfluss, σ ist der Wirkungsquerschnitt des jeweiligen Elementorbitals, N
die Anzahl der Atome pro Einheitsfläche, k ein Instrumentfaktor, λ die mittlere freie
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Weglänge und θ ist der Winkel zwischen Probenoberfläche und Detektor. Ist eine dünne
Schicht der Dicke d auf die Probe aufgebracht, so ergibt sich die Intensität, den die
dünne Schicht von der Gesamtintensität hat, durch die Integration 0 bis d zu
IS = fσNkλcosθ[1− e−d/cosθ]. (2.7.9)
Die Intensität des Substrates an der Gesamtintensität, ergibt sich durch die Integration
von d bis ∞ zu
IB = fσNkλcosθe
−d/cosθ. (2.7.10)
Demzufolge lässt sich die relative Konzentration Ni eines Elementes i in einer infinitesi-
malen dünnen Schicht anhand der absoluten Intensitäten durch Gleichung 2.7.7 bestim-
men. Zur Bestimmung der Schichtdicken des PTCDA wurden die Si2p-Emissionslinie
sowie die C1s-Emissionslinie gemessen. Aus gegebenen Daten für Substrat und Mole-
kül simuliert die freeware Software XPS MultiQuant [38] ein XP-Spektrum und nähert
dessen Werte numerisch an das gemessene Spektrum an. Der durch die Annäherung






Abb. 3.1.1: Modell der räumlichen Elementarzelle
des Siliziums.
Silizium gehört der IV. Hauptgruppe des
Periodensystems der Elemente an und
ist nach Sauerstoff das häufigste Element
der Erdkruste. In vielen Bereichen des
täglichen Lebens, von Computersystemen
über mobile Kommunikation, finden sich
kombinierte siliziumbasierte Technologi-
en. Deshalb ist Silizium als grundlegender
Baustein aus kommerziellen Anwendun-
gen nicht mehr wegzudenken. Diese be-
deutende Stellung verdankt Silizium einer
Reihe besonderer Eigenschaften.
Silizium ist ein indirekter Halbleiter mit
einer Bandlücke von etwa 1,1 eV. Weiter-
hin ist es unter Normalbedingungen rela-
tiv inert und wird lediglich von Hydroxi-
dionen in basischer Lösung angegriffen. Es kann aber beispielsweise thermisch sehr leicht
oxidiert werden und bildet ein stabiles Oxid (SiO2), was z. B. Anwendungen als qualita-
tiv hochwertiges Gate-Oxid-Material zulässt. Aber auch amorphes Silizium findet heute
noch Anwendung in Photovoltaik. Im Gegensatz dazu wird in der Mikroelektronik poly-
kristallines und zumeist einkristallines Silizium in hochreiner Form benötigt. Kristallines
Silizium weist eine Diamantstruktur auf (siehe Abb. 3.1.1). Dies ist eine Struktur der ku-







gegenüber dem anderen verschoben ist. Jedes Siliziumatom eines Untergitters weist so-
mit vier nächste Nachbarn aus dem anderen Untergitter auf. Eine sp3-Hybridisierung
der Orbitale, welche zur Ausbildung einer tetraedrischen Bindungsgeometrie führt, er-
möglicht diese Struktur.
In Abb. 3.1.2 (a) ist die Gitterstruktur, bezogen auf die [100]-Richtung, dargestellt.
27
3. Materialsysteme
(a) Silizium Kristallgitter in [100]-Richtung (
[39]).
(b) Silizium Kristallgitter in [111]-Richtung (
[39]).
Abb. 3.1.2: Schematische Darstellung des Silizium Kristallgitters in zwei Richtungen.
Gut zu erkennen ist, dass die atomaren Ebenen alternierend aus Atomen des einen
bzw. des anderen Untergitters gebildet werden. Dabei bindet jedes Atom sowohl an
zwei Atome der darüber als auch an zwei Atome der darunter liegenden Lage und die
atomaren Monolagen (ML) sind äquidistant. Der Netzebenen-Abstand d beträgt hierbei
d400 = 14a0 ≈ 1,358Å. Bezogen auf die [111]-Richtung ergibt sich das in Abb. 3.1.2
(b) gezeigte Bild. Im Gegensatz zu den in [100]-Richtung äquidistanten Netzebenen,
zeigen sich immer zwei jeweils zu einer Doppellage (Bilayer, BL) zusammengerückte
Netzebenen. Die Atome der oberen Bilayerhäfte (BLH) weisen jeweils Bindungen zu den
drei Atomen der unteren BLH auf und umgekehrt. Somit gibt es pro Atom nur eine
Bindung, die aus der Doppellage herausführt. Liegt diese Bindung an der Oberfläche,
so wird von sogenannten dangling bonds (DB) gesprochen. Der Abstand von der Mitte
einer Doppellage zur nächsten Mitte einer Doppellage beträgt d111 = a0/
√
3 ≈ 3,136Å,
während der Abstand der beiden die Doppellage bildenden Atomlagen zueinander dBL
= 1
4
d111 ≈ 0,784 Å beträgt.
Auf der Si(111)-Oberfläche entspricht die „atomare“ Stufenhöhe zwischen zwei Terrassen
immer ganzen BL-Stufen. Dies begründet sich in der Tatsache, das ein komplettes BL nur
eine DB pro (1×1)-Einheitsmasche aufweist. Eine äußere „halbe“ BL würde hingegen drei
DB aufweisen, was energetisch ungünstiger ist und somit in der Natur nicht verwirklicht
ist.
Um die Dichte der DB noch weiter zu reduzieren und somit die Oberflächenenergie
zu verringern, rekonstruieren Oberflächen. Für die Si(111)-Oberfläche stellt die (7×7)-
Rekonstruktion die thermodynamische Gleichgewichtsüberstruktur bei nicht zu hohen
Temperaturen dar. Diese Rekonstruktion wird durch das dimer-adatom-stacking-fault
(DAS)-Modell von Takayanagi et al. [40] beschrieben. In Abb. 3.1.3 ist eine Aufsicht
davon gezeigt. Diesem Modell zufolge besteht die (7×7)-Einheitsmasche aus zwei Teilen
(hellgrau und dunkelgrau unterlegter Bereich), wobei einer der beiden Teile (dunkelgrau)
















Abb. 3.1.3: Aufsicht auf das dimer-adatom-stacking-fault (DAS) Modell der (7×7)-Rekonstruktion
(nach [41]).
bilden sich Dimere aus. Sowohl die Dimere als auch die Stapelfehler führen zu einer
Reduktion der Atome in der obersten Lage und damit verbunden zu einer Verringerung
der DB. Zu einer weiteren Reduktion der DB kommt es durch Adatome, die an je drei
Atome der ersten Lage binden. Die Adatome bilden dabei eine (2×2)-Einheitsmasche
aus, so dass einige Atome (Restatome) in der (7×7)-Einheitsmasche an kein weiteres
Atom binden. Durch die beschriebene Rekonstruktion bleiben von den ursprünglich 49





Eine weitere Möglichkeit die Anzahl der DB zu reduzieren, stellt das Passivieren durch
Fremdatome dar. In dieser Arbeit wurden zwei verschiedene Metalle (Silber, Bismut) zur
Passivierung der Si(111)-Oberfläche verwendet. Im Folgenden wird auf die Entstehung
sowie die Struktur der passivierten Oberflächen näher eingegangen.
Silber-terminierte Si(111)-Oberfläche
Das Wachstum von Silber auf der Si(111)-Oberfläche wurde in den letzten 30 Jahren
intensiv untersucht und wird als Modellsystem für Metall-Halbleiter-Grenzflächen be-
zeichnet [42,43]. Ein Grund hierfür liegt in der geringfügigen Reaktion und Vermischung
der beiden Stoffe miteinander.
Durch die Adsorption von Silber auf Si(111) bilden sich verschiedene Rekonstruktionen
aus, abhängig von der Temperatur der zu passivierenden Si(111)-Oberfläche und der
Bedeckung. Ein Überblick über die verschiedenen Rekonstruktionen ist im Phasendia-
gramm in Abbildung 3.1.4 dargestellt. Diesem Diagramm lässt sich entnehmen, dass die
am häufigsten anzutreffende Phase die (
√
3 ×√3)-Rekonstruktion ist (gelber Bereich),
welche in einem Temperaturbereich von etwa 300 ◦C bis 500 ◦C ausgebildet wird. Un-
terhalb dieser Temperaturen wächst das Silber in Inseln auf der Oberfläche [42]. Eine
Umwandlung der (
√
3×√3)-Rekonstruktion in eine (3×1)-Rekonstruktion kann bei Tem-
peraturen über 550 ◦C beobachtet werden. Bei Temperaturen über 650 ◦C entwickelt sich
wiederum eine (5×2)-Rekonstruktion. Über 650 ◦C beginnt das Silber wieder zu desor-
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Abb. 3.1.4: Phasendiagramm für Silber bei verschiedenen Temperaturen und Bedeckungen (nach [42]).
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Da im Rahmen dieser Arbeit ausschließlich die (
√
3×√3)-Rekonstruktion zum Passivie-
ren der Si(111)-Oberfläche verwendet wurde, wird im Folgenden lediglich diese Struk-
tur näher beschrieben. Die Struktur der (
√
3 × √3)-Rekonstruktion wird durch das
honeycomb-chain-trimer (HCT)-Modell beschrieben. Abbildung 3.1.5 zeigt das Modell
in der Aufsicht (a) sowie in der Seitenansicht (b). Ausgehend von der Volumen-Struktur
des Siliziums wird bei der Terminierung durch Silber die oberste Netzebene des ersten BL
entfernt. Die Siliziumatome der unteren Doppellagenhälfte bilden Trimere aus, so dass
sich pro Atom eine DB ausbildet. Die Silberatome binden an die DB, so dass beim Auf-
bringen einer idealen ganzen Monolage Silber alle freien Bindungen abgesättigt sind [42].
(a) (b)
Abb. 3.1.5: HCT-Modell der Silber (
√






Abb. 3.1.6: Schematische Darstellung des
T4-Modells für die Bi-α-Phase (nach [44]).
Bei der Bismut-terminierten Si(111)-
Oberfläche ist die Existenz zweier Rekon-




Die erste der beiden Rekonstruktionen, wel-
che als Bi-α-Phase bezeichnet wird, bildet sich
bei hoher Temperatur und niedriger Bedeckung
aus. Das T4-Platz-Modell ist das geeignete Mo-
dell, um die Struktur der Oberfläche der α-
Phase zu beschreiben. In Abbildung 3.1.6 ist
das Modell dargestellt. Hierbei sitzen die Bi-
Atome auf T4-Plätzen1, so dass sich idealer-
1Ein quasi-vierfach-koordinierter Adsorptionsplatz über einem Atom der zweiten Lage.
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weise eine Bedeckung von 1
3
ML einstellt. Gestützt wird dieses Modell z. B. durch IV-
LEED- [44], XRD- [45], STM-Untersuchungen [46], XPS [47] und theoretische Berech-
nungen [48].
Si  Bi (111)–planes (220)–planes
(a) (b)
Abb. 3.1.7: Verschiedene Strukturmodelle der Bi:Si(111)-(
√
3 × √3)R-30◦-β-Phase:
(a) honeycomb-Struktur, (b) milk-stool-Struktur [39].
Im Gegensatz zur α-Phase, welche scheinbar geklärt ist, wird die Struktur der β-Phase
noch kontrovers diskutiert. Für diese Phase, welche sich bei niedrigen Temperaturen
einstellt, gibt es zwei verschiedene Vorschläge. Der Strukturvorschlag von Woicik et
al. [46], welcher aus Untersuchungen mit stehenden Röntgenwellenfeldern (XSW) re-
sultiert, ist in Abbildung 3.1.7 (a) dargestellt. Dieser Strukturvorschlag wird als ho-
neycomb-Modell bezeichnet. Bei diesem Modell beträgt die Bedeckung 2
3
ML, und die
Bismutatome sitzen auf T1-Plätzen, direkt über den Si-Atomen der obersten Lage. Wei-
tere XSW-Untersuchungen von Schmidt et al. [39] bestätigen dieses Modell. Das zweite
Modell wurde von Wan et al. [42] vorgeschlagen und wird als milk-stool -Struktur be-
zeichnet. Dieser Strukturvorschlag beruht auf IV-LEED-Analysen und ist in Abbildung
3.1.7 (b) dargestellt. Bei dieser Struktur bilden sich T4-Trimere aus und die Bedeckung
der Oberfläche beträgt 1ML. Die erst kürzlich erschienenen IV-LEED-Untersuchungen
von Kuzumaki et al. [44] bestätigen das milk-stool -Modell. Hingegen konnten die STM-
Untersuchungen von Shioda et al. [49] nicht zur Klärung der Struktur beitragen. Sie




Anscheinend lässt sich derzeit die eindeutige Struktur der β-Phase nicht exakt klären.
Möglicherweise existieren auch verschiedene Phasen im Bereich von 2
3
ML bis 1ML, was


























Abb. 3.2.1: Karte der III-V-Halbleiter [26].
Galliumnitrid (GaN) ist ein transpa-
rentes, robustes III-V-Halbleitermaterial
mit einer großen elektronischen Band-
lücke (Eg ≈ 3.39 eV) [50], die im blau-
en Bereich des sichtbaren Lichtspek-
trums liegt. Trotz großer Gitterdefekt-
dichten im Kristallwachstum zeichnet es
sich durch hohe Quantenausbeuten aus,
was es zu einem attraktiven Material in
der Optoelektronik macht. Das steigen-
de Interesse an GaN und anderen III-
V-Halbleitermaterialien in der Optoelek-
tronik lässt sich gut über die in Abb.
3.2.1 dargestellte Halbleiterkarte begründen. Die Abbildung zeigt die gängigsten III-
V-Halbleitermaterialien, eingeordnet nach Gitterkonstante und optischer Bandlücke des
jeweiligen Systems. Der Bereich des sichtbaren Lichtspektrums ist dabei farbig mar-
kiert. Aus der Karte geht hervor, dass durch die Kombination der III-V-Halbleiter die
Möglichkeit besteht, den gesamten Spektralbereich des sichtbaren Lichtes abzudecken,
was die Grundlage für eine Vielzahl von Anwendungen liefert. Es können jedoch nur
Halbleiter mit ähnlicher Gitterkonstante miteinander kombiniert werden, da es sonst
zu einer erhöhten Defektdichte kommt. Aus diesem Grund erfolgt die Einteilung der
Halbleitermaterialien in folgende Gruppen: die Arsenide-Phosphide, die Nitride und die
Antimonide.
3.2.1. Kristallstruktur
GaN kristallisiert sowohl in der Wurtzitstruktur als auch in der Zinkblendestruk-
tur aus. Bei der Zinkblendestruktur handelt es sich um eine metastabile Struk-
tur die technologisch unrelevanter und die im Vergleich zur Wurtzitstruktur schwe-
rer herzustellen ist. In Abb. 3.2.2 ist die hexagonale Einheitszelle der Wurtzitstruk-
tur schematisch dargestellt. Sowohl die Ga-Atome als auch N-Atome ordnen sich te-
traedrisch an, wobei die Atome eines Elementes vier Bindungen mit den benach-
barten Atomen des jeweils anderen Elementes ausbilden. Die Gitterkonstanten der
Wurtzitstruktur betragen a= 3,189Å und c= 5,185Å. Die GaN-Wurtzitstruktur be-
sitzt entlang der c-Achse keine Spiegelebene und dadurch kein Inversionszentrum, wo-
durch GaN-Kristalle entlang dieser Kristallachse piezoelektrisches Verhalten zeigen.
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Abb. 3.2.2: Schematische Darstellung der Wurtzit-
struktur von GaN (blau: Gallium, grün: Stickstoff).
Durch das fehlende Inversionszentrum ist
beispielsweise die [0001]-Richtung nicht
äquivalent mit der [0001]-Richtung und
die Oberflächen (c-plane) weisen eine
unterschiedliche Terminierung auf. Die
(0001)-Oberfläche wird durch N-Atome
gebildet und die (0001)-Oberfläche von
Ga-Atomen. Diese beiden verschiedenen
Polaritäten sind in Abb. 3.2.3 veran-
schaulicht. Experimentell hat sich ge-
zeigt, dass mit molecular beam expitaxy
(MBE) hergestellte GaN-Kristalle über-
wiegend N-terminiert sind [51], während
mittels metal organic vapour phase epita-
xy (MOVPE) gewachsene GaN-Kristalle
hauptsächlich Ga-terminiert sind. Die un-
terschiedliche Terminierung äußert sich
auch in unterschiedlichen Eigenschaften. Die Ga-Polarität besitzt einige Vorteile gegen-
über der N-polaren Oberfläche, wie beispielsweise eine glattere Oberflächenmorphologie
und stabilere chemische Eigenschaften [52]. Auch bezüglich der Adsorption von Kon-
taminaten, wie z. B. Sauerstoff, verhalten sich die beiden Oberflächen verschieden. So
adsorbiert weniger Sauerstoff auf der Ga-polaren Oberfläche als auf der N-polaren. Die-
ses Verhalten wird theoretisch mit einer größeren Anzahl von DB auf der N-terminierten
Oberfläche erklärt [53].
Abb. 3.2.3: Unterschiedliche Terminierung der GaN-Wurtzitstruktur (blau: Gallium, grün: Stickstoff).
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Abb. 3.2.4: Rekonstruktion auf
GaN(0001)- und GaN(0001 )-
Oberflächen in Abhängigkeit der
Ga-Bedeckung [57].
Abb. 3.2.5: Seitenansicht ei-
nes möglichen Strukturmodells der
(1×1)-Struktur auf GaN(0001) mit
beweglicher Doppellage Gallium [57].
Die Rekonstruktionen, die sich auf diesen Oberflächen ausbilden, hängen sowohl von
der Art des Substrates sowie von der Polarität der Oberfläche ab [54, 55]. Unabhängig
vom Substrat zeigt sich, dass die Oberflächenrekonstruktion durch zusätzliche, sich auf
der Oberfläche anlagernde Ga-Atome gebildet wird. Weiterhin wiesen Foxon et al. [56]
nach, dass die Kontamination der Oberfläche mit Sauerstoff und anderen Kontaminaten
die Art der Rekonstruktion verändern kann. Die Abhängigkeit der Rekonstruktionen
der GaN(0001)- und GaN(0001)-Oberflächen von der Ga-Bedeckung wurde von Smith
et al. [57] untersucht. Die unterschiedlichen Oberflächenstrukturen in Abhängigkeit der
Ga-Bedeckungen sind in Abb. 3.2.4 gezeigt. Diesem Diagramm ist zu entnehmen, dass
sich bei hohen Ga-Bedeckungen eine stabile (1×1)-Struktur bildet. Diese Ergebnisse sind
die Grundlage für ein Strukturmodel (siehe Abb. 3.2.5), welches die Existenz einer Ga-
Doppellage an der Oberfläche berücksichtigt.
Die durch piezoelektrische Polarisation hervorgerufenen elektrischen Felder in c-plane-
GaN sorgen über den sogenannten quantum confined Stark effect (QSCE) für eine ver-
ringerte Effizienz optischer Bauteile. Um diesen Störfeldern zu entgehen, richtet sich
die GaN-Forschung vermehrt auf nichtpolare oder semipolare Kristallflächen. Die Wurt-
zitstruktur weist zwei nichtpolare Kristallflächen mit technologischer Relevanz auf: Die
(1100)-indizierte m-plane und die (2110)-indizierte a-plane (siehe Abb. 3.2.6). Im Gegen-
satz zu den GaN(0001)- und GaN(0001)-Kristallflächen wird die GaN(2110)-Oberfläche
sowohl durch Ga- als auch durch N-Atome gebildet. Erst kürzlich veröffentlichte Untersu-
chungen mittels cross sectional STM von Krüger et al. [58] zeigten, dass die GaN(2110)-












Abb. 3.2.6: Wichtige Flächen der
Wurtzitstruktur [26].
3.2.2. Elektronische Struktur und Dotierung
Wie bereits erwähnt handelt es sich bei GaN um einen Halbleiter mit einer Bandlücke
von Eg ≈ 3.39 eV [50]. Darüber hinaus ist dies eine direkte Bandlücke – anders als
beispielsweise im Falle von Silizium, das eine indirekte Bandlücke aufweist. Bei einer di-
rekten Bandlücke liegt das Maximum des Valenzbandes im Impulsraum direkt unter dem
Minimum des Leitungsbandes. Somit sind spontane Elektronen-Loch-Rekombinationen
unter Emission von Photonen ohne Impulszufuhr möglich, was entsprechende Materia-
lien wie z. B. GaAs oder eben GaN so wertvoll für Anwendungen in lichtemittierenden
Bauelementen macht. Im Gegensatz dazu muss bei Halbleitern mit indirekter Bandlücke
ein zusätzlicher Impuls für den Rekombinationsprozess vorhanden sein, beispielsweise
aus Gitterschwingungen (Phononen) oder kristallographischen Defekten.
Zur Herstellung optoelektronischer Bauelemente auf Basis von GaN muss sowohl die
n-Dotierung als auch die p-Dotierung des Halbleitermaterials realisiert werden. Die n-
Dotierung ist dabei relativ einfach zu realisieren, da nominell undotiertes GaN eine
hohe Konzentration an freien Ladungsträgern aufweist. Diese n-Leitfähigkeit beruht auf
dem Einbau von z. B. Sauerstoff auf Stickstofffehlstellen [59]. Entsprechend lässt sich
der Sauerstoff gezielt zur n-Dotierung einsetzen. Weitere Elemente die häufig zur n-
Dotierung eingesetzt werden sind Selen und Silizium.
Die p-Dotierung von GaN, beispielsweise durch Magnesium, erwies sich lange Zeit als
sehr schwierig, da sich ausschließlich Kristallschichten mit zu geringer Kristallquali-
tät für die industrielle Nutzung herstellen ließen. Durch die Verwendung von AlN-
Zwischenschichten beim Wachstum gelang es erstmals der Gruppe um Akasaki [60] und
wenig später auch Nakamura et al. [61] mit einem etwas modifizierten Ansatz dieses





Das Wachstum von GaN-Strukturen wird häufig auf sogenannten Fremdsubstraten rea-
lisiert. Oft werden dabei Substrate mit einer hexagonalen Gitterstruktur verwendet wie
z. B. Siliziumcarbid (6H-SiC) und Saphir (α-Al2O3). Bei der Wahl des Substrates müs-
sen diverse Faktoren berücksichtigt werden. Zum einen dürfen die Gitterkonstanten von
Substrat und GaN nicht zu stark von einander abweichen, da es sonst zu Verspannungen
in der epitaktischen Schicht führt, was wiederum Mikrorisse (cracks) und Versetzungen
(dislocations) in dem Film entstehen lässt. Zum anderen dürfen auch die thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von Substrat und GaN nicht zu stark voneinander abweichen.
Zu große Abweichungen würden sich besonders beim Abkühlen der bei hohen Temperatu-
ren gewachsenen Schichten durch weitere Verspannungen bemerkbar machen. Wie schon
im vorherigen Abschnitt erwähnt, werden häufig bei niedrigen Temperaturen gewachsene
Pufferschichten (häufig AlN) zwischen Substrat und gewachsener Schicht eingefügt [62].
GaN-Kristalle mit hoher kristalliner Güte werden hauptsächlich mit der metallorgani-
schen Gasphasenepitaxie (MOVPE) und der Molekularstrahlepitaxie (MBE) hergestellt.
In der MOVPE werden Edukte in Form von metallorganischen Verbindungen (Trime-
thylgallium) sowie Hydriden (Ammoniak) angeboten. Im Gegensatz zur MBE, wo das
Kristallwachstum im Ultrahochvakuum abläuft, wird das metallische Edukt (Gallium)
in einer Effusionszelle verdampft. Die Stickstoffatome werden über die Aktivierung von



























Abb. 3.3.1: (a) PTCDA-Pulver (b) Konstitutionsformel des PTCDA-Moleküls.
Das 3,4,9,10-Perylentetracarbonsäuredianhydrid (PTCDA)-Molekül gehört zu der Grup-
pe der aromatischen Moleküle und zeichnet sich durch seine intensive Rotfärbung aus.
Anwendung findet es in der Farbmittel-Industrie sowie in der Entwicklung organischer
Halbleiter-Bauelemente. In Abb. 3.3.1 (b) ist die Strukturformel gezeigt. Das Mole-
kül besteht aus einem Perylenkern und zwei Anhydrid-Endgruppen, wodurch sich die
Summenformel zu C24H8O6 ergibt. Die Größe des PTCDA-Moleküls, welche anhand von
Van-der-Waals-Radien berechnet wurde, beträgt 14,2Å×9,2Å [63]. Die planare Struktur
des Moleküls wird durch die sp2-Hybridisierung der Ring-Kohlenstoffatome hervorgeru-
fen. Die pz-Orbitale der Perylen-Kohlenstoffatome, welche senkrecht zur Molekülebene
orientiert sind, weisen jeweils ein Valenzelektron auf. Diese halb besetzten Orbitale bil-
den das für aromatische Moleküle charakteristische delokalisierte π-Elektronensystem.
Die Sauerstoffatome in den Anhydrid-Endgruppen führen durch ihre hohe Elektrone-
gativität zu einem permanenten Quadrupolmoment mit einer negativen Ladung rund
um die Endgruppen und einer positiven Ladung im Zentrum des Perylenkerns. Der Kri-
stallaufbau, sowie die Ausbildung von Überstrukturen auf Substraten, wird erheblich
durch dieses Quadrupolmoment beeinflusst [63]. Die Symmetrie des PTCDA-Moleküls
entspricht der Punktgruppe D2h in der Schönflies-Symbolik [65].
PTCDA weist bei Raumtemperatur einen sehr geringen Dampfdruck auf und hat eine
Sublimationstemperatur die im Bereich von 350 ◦C bis 420 ◦C liegt. Diese Temperaturen
liegen deutlich unter der Zersetzungstemperatur, welche mit 500 ◦C angegeben wird [66].
Der niedrige Dampfdruck sorgt weiterhin dafür, das dünne Schichten von PTCDA auch
bei Raumtemperatur über lange Zeit stabil sind [66].
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Abb. 3.3.3: Schematische Darstellung der PTCDA
(102)-Ebene. Die gestrichelten Rechtecke stellen die
Verschiebung der Einheitszelle zwischen zwei aufein-
ander folgenden PTCDA-Schichten für α- und β-
Struktur dar.
Viele organische Moleküle bilden in der
kondensierten Phase mehrere Kristall-
strukturen aus, was im Allgemeinen als
Polymorphismus bezeichnet wird. In der
kristallinen Form ist auch PTCDA ein
polymorpher Festkörper und bildet die
sogenannten α- und β-Strukturen aus
(siehe Abb. 3.3.2) [67]. Die Einheits-
zellen der beiden monoklinen Kristall-
strukturen besitzen jeweils zwei Molekü-
le, welche nahezu koplanar mit der (102)-
Netzebene liegen. Innerhalb der Ein-
heitszelle ordnen sich die Moleküle auf-
grund des starken Quadrupolmoments
der Anhydrid-Endgruppen nahezu senk-
recht (≈ 80◦) zueinander an. Dadurch bil-
det sich die charakteristische herringbo-
ne-Struktur (HB) aus, wie sie in Abb.
3.3.3 gezeigt ist. Die beiden verschiede-
nen Kristallstrukturen wachsen in einer echten Schicht-Stapel-Struktur. Die Schich-
tebenenabstände sind für die beiden Strukturen geringfügig verschieden und betragen
d(102)=3,22Å für die α-Struktur bzw. d(102)=3,25Å für die β-Struktur. Da es nicht
möglich ist, von der β-Struktur Einkristalle herzustellen, wurde diese anhand von auf-
gedampften Kristalliten charakterisiert [68]. Der geringe Schichtebenenabstand führt zu
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einer großen Überlappung der delokalisierten π-Elektronen in Stapelrichtung. Dies ver-
ursacht eine starke Anisotropie sowohl in der Dielektrizitätskonstante als auch in der
Leitfähigkeit, da die Elektronen in Stapelrichtung eine größere Beweglichkeit aufweisen
als parallel zu den Schichten [67].
Ein weiterer großer Unterschied zwischen den beiden Strukturen liegt in der Verschie-
bung der Einheitszellen in zwei aufeinander liegenden Lagen (siehe Abb. 3.3.3). Für
die β-Phase beträgt die Verschiebung 1,95Å entlang der kurzen Achse [68], während
eine Verschiebung von 1,9Å entlang der langen Achsen für die α-Struktur beobachtet
wird [67]. In Tabelle 3.3.1 sind die Strukturparameter für beide PTCDA-Strukturen
zusammengefasst.
Struktur a (Å) b (Å) c (Å) β(Å) a1 (Å) a2 (Å) d102 (Å)
α 3,74 11,96 17,34 98,8 19,91 11,96 3,22
β 3,84 19,30 10,77 83,5 19,30 12,45 3,25




Die im Rahmen dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse wurden zum Großteil an
kommerziell erhältlichen STM-, XPS-, LEED- und SPA-LEED-Systemen der Firma
Omicron GmbH erzielt. Die drei erst genannten Systeme sind Komponenten einer
Ultrahochvakuum(UHV)-Anlage, während eine weitere UHV-Anlage das SPA-LEED-
System darstellt. Beide Anlagen sind Eigentum der AG Falta im Institut für Festkörper-
physik (IFP) der Universität Bremen. In den folgenden Abschnitten werden die UHV-
Anlagen und die einzelnen Messsysteme näher vorgestellt. Weiterhin umfasst dieses Ka-
pitel nähere Informationen zu den ex-situ Messsystemen sowie detaillierte Informationen
zu den Probenpräparationen.
4.1. Das STM-, XPS-, LEED-System
In Abbildung 4.1.1 ist die UHV-Anlage der AG Falta gezeigt. Die Erzeugung
des UHV wird durch verschiedene Pumpensysteme gewährleistet, wozu eine Titan-
Sublimationspumpe, eine Ionen-Getter-Pumpe und mehrere Turbomolekularpumpen
zählen. Die Hauptanalysekammer stellt das Herzstück der UHV-Anlage dar. In die-
ser und in der näheren Peripherie werden alle experimentellen Untersuchungen durch-
geführt. Seitlich an die Hauptkammer angeflanscht sind, neben den Verdampfern,
das STM-System, das LEED-System sowie die Röntgenröhre des XPS-Systems. Die
Radiofrequenz(rf)-Plasmaquelle und auch der hemisphärische Energieanalysator, wel-
cher ebenfalls zum XPS-System gehört, sind von oben an die Hauptkammer angeflanscht.
Über das im vorderen Teil der UHV-Anlage angeflanschte load lock erfolgt die Einspei-
sung der zu untersuchenden Proben. Hierbei handelt es sich um einen per Ventil von dem
Rest der Anlage getrennten Vakuumbereich, welcher durch eine Turbomolekularpumpe
evakuiert werden kann. An der Unterseite besitzt das load lock eine elektrische Kon-
taktierung, über die Proben bei Bedarf durch eine angelegte Spannung geheizt werden
können. Über zwei orthogonal zueinander ausgerichtete Transferstäbe kann die Probe
durch den Übergangsbereich in die Hauptkammer transferiert werden. Der Übergangs-
bereich wird durch eine Turbomolekularpumpe gepumpt und kann durch Ventile von
43
4. Experimentelle Details
Abb. 4.1.1: UHV-Anlage (STM, XPS, LEED) der AG-Falta im Institut für Festkörperphysik an der
Universität Bremen.
der Hauptkammer, dem load lock und dem sogenannten roten Salon abgetrennt werden.
Bei dem roten Salon handelt es sich um eine Probenpräparationskammer für Proben mit
organischen Materialien. Der Probentransfer aus der Übergabe in den durch eine Tur-
bomolekularpumpe gepumpten roten Salon erfolgt wiederum durch einen Transferstab.
Senkrecht zu diesem Transferstab ist ein Verdampfer angeflanscht.
Die Bewegung der Probe innerhalb der Hauptkammer erfolgt mit dem sogenannten Ma-
nipulator. Dieser ermöglicht eine Drehung um 360◦ und eine Verschiebung in alle drei
Raumrichtungen. Für die XPS-Untersuchungen wird die Probe mittels des Manipulators
in der Hauptkammer ausgerichtet. Die STM-Untersuchungen werden in der separaten
STM-Kammer durchgeführt. Hierzu wird die Probe samt Halter mit einem wobble stick
aus dem Manipulator genommen und in das Mikroskop gesetzt.
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4.1.1. Das XPS Spektrometer
Das in dieser Arbeit verwendete XPS-System setzt sich aus der Röntgenröhre DAR 400
und dem Energieanalysator EA 125 mit einem zwei-Stufen-Linsensystem zusammen.
Die Röntgenröhre DAR 400
Bei der Röntgenröhre DAR 400 handelt es sich um ein Twinanodensystem das ein voll-
ständiges Röntgenspektrum des gewählten Anodenmaterials liefert. Der Aufbau der
Röntgenröhre ist schematisch in Abb. 4.1.2 dargestellt. Aus unabhängig voneinander
heizbaren Filamenten werden durch Glühemission Elektronen freigesetzt. Diese werden
durch eine angelegte Hochspannung auf eine Anodenhälfte beschleunigt, wodurch das
entsprechende Strahlungsspektrum freigesetzt wird. Der sogenannte Anodenzaun trennt
dabei die beiden Anodenhälften voneinander. Die in diesem Fall verwendete standard










Abb. 4.1.2: Schema der Röntgenquelle
nach [69].
Die charakteristische Röntgenstrahlung beider
Materialen zeichnet sich durch hohe Energien aus
(Mg-Kα: 1253,6 eV und Al-Kα: 1486,5 eV), mit
denen auch Rumpfniveaus angeregt werden kön-
nen. Des Weiteren weisen beide Strahlungen so-
wohl eine geringe Linienbreite (0,7 eV (Mg) bzw.
0,85 eV (Al) [70]), als auch eine hohe Intensität,
relativ zum kontinuierlichen Bremsstrahlungs-
Untergrund auf. Die maximale Betriebsleistung
der Röntgenröhre beträgt 400W. Um ein starkes
Aufheizen der Anode und somit ein Abdampfen
des Anodenmaterials zu verhindern, ist die Rönt-
genröhre mit einem Kühlwassersystem ausgestat-
tet.
Der Energieanalysator EA 125
Bei dem Energieanalysator EA 125 handelt es sich um einen hemisphärischen Analysator
(siehe Abb. 4.1.3). In diesem werden die Photoelektronen mit Hilfe von elektrostatischen
Feldern in Abhängigkeit ihrer kinetischen Energie abgelenkt und über einen Mehrkanal-
detektor unabhängig voneinander detektiert. Der Energieanalysator besteht aus zwei










Abb. 4.1.3: Schematische Ansicht des Ana-
lysators.
deren Zwischenraum durch Anlegen einer
Spannung ein radialsymmetrisches elektrostati-
sches Feld erzeugt wird. Das elektrische Feld ist
dabei so optimiert, dass nur einfallende Elek-
tronen mit dem Winkel α=0 auf einer Kreis-
bahn mit dem Sollradius bleiben, wenn sie die
sogenannte Passenergie EP besitzen. Die Pas-
senergie stellt deshalb einen wichtigen Para-
meter für die erzielbare Energieauflösung des
Analysators dar. Ein doppeltes Blendensystem,
bestehend aus Eingangs- und Ausgangsspalt,
bietet noch eine weitere Möglichkeit zur Op-
timierung der Energieauflösung. Sowohl beim
Eingangs- und als auch beim Ausgangsspalt
stehen verschieden große Öffnungsgeometrien zur Verfügung, die in-situ variiert wer-
den können (siehe Abb. 4.1.4). Durch Variation dieser Parameter ist laut Hersteller
eine Energieauflösung im Bereich von bis zu 5meV zu erreichen. Vor dem Eintritt in das
elektrostatische Feld werden die Photoelektronen noch in einem Linsensystem fokussiert,
und auf die Passenergie retardiert. Dabei ermöglicht das System zwei verschiedene Auf-
nahmemethoden. Zum einen kann die Passenergie konstant gehalten werden (Constant
Analyser Energy, CAE), was zu einer konstanten Energieauflösung führt. Zum ande-
ren kann aber auch das Retardierungsverhältnis1 (Constant Retard Ratio, CRR) der
elektrostatischen Linse konstant gehalten werden, was zu einer konstanten Transmissi-
on führt. Weiterhin können verschiedene Vergrößerungsmodi bzw. Winkelakzeptanzen
durch eine Variation der Universalbrennweitenlinse eingestellt werden. Die Messungen
in dieser Arbeit wurden im sogenannten high magnification mode aufgenommen. Dieser
Modus bietet eine fünffache Vergrößerung, eine hohe Winkelakzeptanz (±8◦) und damit
auch eine hohe Elektronenintensität. Die Detektion der abgelenkten Photoelektronen
erfolgt über ein 7-Kanal-Channeltron-System. Bei diesem System handelt es sich um Se-
kundärelektronenvervielfacher, die eine Verstärkung um einen Faktor 108 zulassen. Da
die Channeltrons in der dispersiven Ebene hinter dem Austrittspalt sitzen, entspricht
die in verschiedenen Channeltrons gemessene Intensität leicht verschiedenen Elektro-
nenenergien. Durch simultanes Auslesen der Signale kann so das Gesamtspektrum ent-
sprechend schneller gewonnen werden als bei einem konventionellen Einkanalsystem. Die
Signale werden an einen Pulszähler über Glasfaserkabel geleitet und über die Software
EIS-Sphera 2.4.32 graphisch aufbereitet.
1Das bedeutet das Verhältnis von Ekin zu EP ist konstant.
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Abb. 4.1.4: Eingangs- und Aus-
gangsspalteinstellungen mit Kanten-
länge bzw. Durchmesser (nach [71]).
4.1.2. Das STM-System
Bei dem in dieser Arbeit verwendetem STM handelt sich um ein System mit einer varia-
blen Temperaturoption (VT-STM) der Firma Omicron GmbH. Die Tunneleinheit (siehe
Abb. 4.1.5), welche durch eine Wirbelstrombremse gedämpft ist, ist über vier Federn in
der STM-Kammer (siehe Abb. 4.1.6) aufgehängt. In Abb, 4.1.6 ist die Aufsicht auf die
schwingfähig gelagerte Grundplatte gezeigt. Auf dieser Grundplatte sind die Fassungen
für die Sondenspitze und den Probenhalter starr miteinander verbunden, wodurch Rela-
tivschwingungen verhindert werden. Ein mit einem Balg verbundener Greifarm (wobble
stick) ermöglicht den Proben- und Spitzentransfer zwischen Manipulator und Tunnel-
einheit. Zwischen Hauptanalysekammer und STM-Kammer steht ein Probenregister zur
Verfügung, welches aus zwölf Einschüben besteht und es somit ermöglicht Proben im
Vakuum zu lagern. Auf der Unterseite verfügt die STM-Kammer über diverse Anschlüs-
se, über die es mit softwareseitig eingestellten Werten für die Tunnelspannung und die
Spannungen zur piezoelektrischen Steuerung der Sondenspitze versorgt wird. Der Tun-
nelstrom wird als Signal zurückgegeben. An den Messrechner ist über einen USB-Port die
sogenannte Signal Ranger -Karte mit integriertem digital signal processing (DSP)-Modul
angeschlossen, welche das Interface zwischen Steuerungssoftware und STM-Hardware
realisiert.
Die Open Source Software GXSM 2.0 wird zur Einstellung der Tunnelparameter, zur
Darstellung des erzeugten Tunnelstromsignals und zur Steuerung der piezoelektrischen





































Abb. 4.1.7: Links: Foto des LEED-Systems der Firma Omicron GmbH. Rechts: Schematischer Aufbau
des LEED-Systems (aus [73].
Bei dem in dieser Arbeit verwendeten LEED-System handelt es sich um ein SPECTA-
LEED der Firma Omicron GmbH. In Abb. 4.1.7 ist ein schematischer Aufbau (rechts),
sowie ein Foto des LEED-Systems gezeigt (links). Abbildung 4.1.7 (links) zeigt die An-
ordnung der Elektronenkanone und des Fluoreszenzschirms, sowie deren Verbindung
mit dem Montageflansch. Ein Sichtfenster ist in den Flansch montiert, durch welches die
auf dem Fluoreszenzschirm abgebildeten Beugungsbilder beobachtet und abfotografiert
werden können. Die Elektronenkanone besteht aus einem thoriumlegiertem Wolframfila-
ment, welches durch Glühemmission die Elektronen liefert. Die freigesetzten Elektronen
werden durch eine Anode auf die Probe beschleunigt. Ein Wehneltzylinder sorgt für eine
Fokussierung, und eine Strahlbündelung wird durch ein dreielementiges Linsensystem
realisiert. Um ein intensives Beugungsbild zu erhalten, werden die gebeugten Elektro-
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nen auf den Fluoreszenzschirm beschleunigt. Bei dem Fluoreszenzschirm handelt es sich
um einen Phosphorschirm, welchem vier konzentrische Halbkugelgitter voran gehen. Da-
bei bilden die beiden mittleren Gitter ein retardierendes Feld um Sekundärelektronen
abzufangen, auch Supressor genannt. Die anderen beiden Gitter sind geerdet und schir-
men den übrigen Raum gegen dieses Feld ab. Eine LEED-Steuerungseinheit ist mit den
beiden Anschlüssen des LEED-Systems verbunden. Über diese Einheit ist es möglich,
die Strahlenergie, den Filamentstrom, die Spannungen für das Linsensystem und den
Wehneltzylinder, sowie die Hochspannung für den Fluoreszenzschirm zu variieren.
4.1.4. Die Radiofrequenz(RF)-Plasmaquelle
Die Untersuchungen in dieser Arbeit wurden mit einer Uni-Bulb Plasmaquelle der Firma
Applied Epi durchgeführt. Die Plasmaquelle kann per Ventil von der Hauptkammer
getrennt und durch eine Turbomolekularpumpe separat gepumpt werden. Im Inneren der
Plasmaquelle befindet sich die aus pyrolitischem Bornitrid bestehende Plasmakammer,
welche von einer Wasserkühlung umgeben ist. Durch einen RF-Generator und eine Spule
um die Kammer wird das benötigte elektrische Feld erzeugt. Der Gaseinlass wird über
ein Dosierventil realisiert. Die durch das Plasma erzeugten Stickstoffatome treten durch
kleine Löcher in der Apertur am Ende der Plasmaquelle aus und werden durch die
Druckdifferenz zwischen Hauptkammer und Plasmaquelle auf das Substrat gelenkt. Die
Plasmaquelle ist so konzipiert, dass ca. 70% atomarer Stickstoff, 25 - 30% N+2 - und 0,1%
N+-Ionen an der Lochapertur am Ende der Plasmaquelle austreten [74]. Während des
Betriebs betrug der Druck innerhalb der Hauptkammer etwa 5×10−5mbar.
4.2. Das SPA-LEED-System
In Abb. 4.2.1 ist das in dieser Arbeit genutzte SPA-LEED-UHV-System der Arbeitsgrup-
pe Oberflächenphysik des IFP zu sehen. Im Wesentlichen besteht die UHV-Anlage aus
einer kommerziellen, zylinderförmigen Hauptkammer aus Edelstahl. Durch ein Pumpen-
system, bestehend aus einer Vorpumpe, einer Turbomolekularpumpe, einer Ionen-Getter-
Pumpe und einer Titan-Sublimationspumpe, wird ein Basisdruck von ca. 1×10−10mbar
in der Hauptkammer ermöglicht. Der Probentransfer erfolgt unter Verwendung eines load
locks, welches separat durch eine Vorpumpe und eine Turbomolekularpumpe gepumpt
werden kann. Zwischen load lock und Hauptkammer, welche in einem rechten Winkel
zueinander angeordnet sind, ist ein Übergangsbereich montiert, welcher ein bewegliches
Probenregister beinhaltet. In diesem Register können bis zu fünf Proben aufbewahrt








Abb. 4.2.1: SPA-LEED-UHV-System an der Universität Bremen.
ein Ventil zum load lock und zur Hauptkammer installiert. Mittels magnetisch gelager-
ter Transferstäbe wird der Transfer der Proben zwischen load lock und Hauptkammer
realisiert. In der Hauptkammer kann die Probe auf einen Manipulator platziert wer-
den welcher durch ein Kardangelenk und Stellschrauben ermöglicht, die Proben in allen
drei Raumrichtungen reproduzierbar zu justieren. An die Hauptkammer angeflanscht
befindet sich ein SPA-LEED-System der dritten Generation der Firma Omicron GmbH.
Die Optik des SPA-LEED-Systems ist im Vergleich zur Standard-LEED-Optik (siehe
Kapitel 4.1.3) um zwei Oktopolplatten, welche eine Ablenkung des Elektronenstrahls
ermöglichen, eine Eintrittslinse zur Fokussierung des Elektronenstrahls, sowie ein Ka-
nalelektronenvervielfacher (channeltron) mit nahezu punktförmiger Eingangsblende (∅=
100µm) erweitert (siehe Abschnitt 2.3, Abb. 2.3.4). Das channeltron und die Optik des
SPA-LEED-Systems sind durch eine µ-Metall-Abschirmung gegen magnetische Felder
abgegrenzt. Die konventionelle Gitteroptik und der Fluoreszenzschirm des SPA-LEED-
Systems dienen in erster Linie zur Probenjustage. Die SPA-LEED-Messungen werden
mit der Software spa4 realisiert.
Eine kegelförmige Anordnung der Verdampferports um das SPA-LEED-System ermög-


















Abb. 4.3.1: (a) Schematische Darstellung des Probenhalters (nach [75]), (b) angeflanschte Transfer-
kammer am load lock (nach [26]).
Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten GaN-Oberflächen (n-dotiert) wurden von der
AG Hommel mittels MOVPE gewachsen. Der Reaktor der MOVPE befindet sich in einer
glovebox, welche mit trockenem Stickstoff geflutet ist. Nach dem Wachstum wurden die
Proben dort bis zum Transfer aufbewahrt. Über Chemiekalienschutzhandschuhe, welche
luftdicht in die Außenwand der glovebox integriert sind, wird ein Arbeiten unter Schutz-
gasatmosphäre realisiert. Dies ermöglicht das Einspannen der gewachsenen GaN-Proben
ohne Kontakt zur Atmosphäre. Innerhalb der glovebox wird die GaN-Probe zusammen
mit einer Siliziumheizplatte in den dafür vorgesehen Probenhalter montiert und anschlie-
ßend in die Fassung einer luftdicht verschließbaren Transferkammer installiert. In Abb.
4.3.1 (a) ist der Probenhalter samt Probe schematisch dargestellt. Diese Konfiguration
des Probenhalters ermöglicht es, durch einen Direktstrom durch die Si-Heizplatte die
GaN-Probe passiv zu heizen. Nach Einsetzen des Probenhalters in die Transferkammer
wird diese durch ein Ventil luftdicht verschlossen und anschließend an das load lock -
System der XPS/STM-UHV-Anlage angeflanscht. In Abb. 4.3.1 (b) ist die an das load
lock angeflanschte Transferkammer zu sehen. Das in Abschnitt 4.1 beschriebene Trans-
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Abb. 4.3.2: Schematische Darstellung der Reinigungszyklen (a) Ga-Desposition/ Desorption (b) Plas-
mareinigung.
In Abb. 4.3.2 sind die beiden Reinigungsverfahren schematisch dargestellt. Direkt
nach dem Transfer der Proben aus der Stickstoffatmosphäre in die UHV-Anlage
wurde der Anfangszustand (initial surface) mit Hilfe von LEED-, STM- und XPS-
Untersuchungen charakterisiert. Anschließend wurde ein Reinigungszyklus mit einem
Heizschritt (650 - 750 ◦C) initiiert. Diesem Heizschritt folgten, je nach Reinigung, drei Ga-
Deposition/Desorption-Schritte oder aber eine N2-Plasmabehandlung. Bei der Gallium-
Reinigung wurden zuerst einige Monolagen metallisches Gallium mittels eines kommerzi-
ellen Elektronenstrahl-Verdampfers der Firma Omicron GmbH [73] bei Raumtemperatur
(RT) aufgedampft. Anschließend wurde die Probe auf 750 ◦C geheizt, um das metalli-
sche Gallium wieder zu desorbieren. Die Plasma-Reinigung besteht aus einer 30 minü-
tigen Behandlung mit atomarem Stickstoff (350W) bei einer Substrattemperatur von
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375 ◦C, gefolgt von einer 10 minütigen Plasmabehandlung bei 700 ◦C Substrattempera-
tur. Vorherige Untersuchungen zeigten, dass diese Art der Plasmabehandlung zu einer
Verbesserung der Oberflächenmorphologie führte [75]. Beide Reinigungszyklen werden
durch einen längeren Heizschritt (etwa 14 Stunden) abgeschlossen. Wie den Schemata in
Abb. 4.3.2 entnommen werden kann, wurden sämtliche Reinigungsschritte durch XPS-
und LEED-Messungen dokumentiert. Zusätzlich wurden vor und nach der Reinigung
STM-Untersuchungen durchgeführt. Abweichungen der Zyklen werden in den relevanten
Kapiteln angegeben.
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Abb. 4.3.3: Verdampfer nach dem Knudsen-Prinzip (nach [76]).
Die Präparation der Proben erfolgte in den UHV-Anlagen am Institut für Festkörperphy-
sik der Universität Bremen. Ein kommerzieller Siliziumwafer in (111)-Orientierung mit
einem Fehlschnitt (miscut) von 0.2◦ wurde als Substrat verwendet. Je nach Probenhal-
ter betrug die maximale Probengröße (10×10)mm2. Zum Entfetten und zur Entfernung
makroskopischer Verunreinigungen wurden die Proben mittels Methanol gereinigt. Nach
dem Transfer in das Vakuumsystem wurden die Proben für mindestens zwölf Stunden
bei etwa 600 ◦C ausgegast. Anschließend mussten die Substrate für eine kurze Zeit (etwa
10 s) auf bis zu 1200 ◦C erwärmt werden, um die Oxidschicht zu entfernen und eine sau-
bere (111)-7×7-Oberfläche zu erhalten. Das Erwärmen der Probe in dem UHV-System
erfolgte, wie in Kapitel 4.3.1 beschrieben, durch einen Direktstrom, wobei die Tempera-
tur wiederum mit Hilfe eines Infrarotpyrometers kontrolliert wurde. Die so hergestellten




Das Bedampfen der Oberfläche mit Silber, PTCDA oder Bismut erfolgte mit Hilfe ei-
nes nach dem Knudsen-Prinzip aufgebauten Verdampfers (siehe Abb. 4.3.3). In einem
nichtleitfähigen Al2O3-Tiegel, welcher mit einem Wolframdraht umwickelt ist, befindet
sich das zu verdampfende Material. Durch einen Stromfluss durch das Filament wurde
der Tiegel und somit das zu verdampfende Material erwärmt. Um eine Erwärmung der
Umgebung zu vermeiden und einen konstanten Verdampferfluss zu gewährleisten, wurde
ein wassergekühltes, aus Kupfer bestehendes Strahlungsschild verwendet. Eine Einen-
gung des Raumwinkelbereiches wurde über eine Blende über dem Tiegel realisiert. Um
eine definierte Bedampfung zu gewährleisten, konnte die Austrittsblende mittels eines
Shutters geöffnet und geschlossen werden.
Um die Si(111)
√
3 ×√3R-30◦-Ag Oberfläche herzustellen, wurde Silber bei einer Sub-
strattemperatur von 450◦C für zehn Minuten angeboten. Diese Zeit gewährleistete, dass
die Sättigungsbedeckung von 1ML Ag erreicht wurde. Die Präparation der Bismut ter-
minierten
√
3 × √3-Oberfläche erfolgte bei einer Substrattemperatur von 480◦C und
einem zehn minütigen Angebot von Bismut. Diese Zeit gewährleistete, dass die Sätti-
gungsbedeckung von 2
3
ML Bi erreicht wurde.
Die PTCDA Depositionsrate betrug bei allen Messungen 0,5ML/10Min und die
PTCDA-Bedeckung wurde aus dem Vergleich C1s- und Si2p-Emissionslinien mittels
XPS bestimmt. Für die so bestimmten Schichtdicken wurde ein Fehler von 5% an-
genommen. Die Substrattemperatur betrug bei allen Untersuchungen Raumtemperatur.
Ausschließlich bei den Experimenten in Abschnitt 5.4.5 betrug die Substrattemperatur
140 ◦C.
4.3.3. Präparation der GaN-Proben
Als Substrat dienten mittels MOVPE gewachsene (AG Hommel), n-dotierte GaN(0001)-
Template. Je nach Probenhalter betrug die maximale Probengröße 10×10mm2. Nach
dem Transfer ins Vakuum wurden die Proben für mindestens zwölf Stunden bei 750 ◦C
ausgegast. Anschließend erfolgte ein Ga-Deposition/Desorption-Schritt wie er in Ab-
schnitt 4.3.1 beschrieben ist.
Die PTCDA Depositionsrate betrug bei allen Messungen 0,5ML/5Min und die PTCDA-
Menge wurde mit dem STM bestimmt. Die Schichtdickenbestimmung über die Abschwä-
chung der XPS-Signale ist bei diesem System nicht geeignet, da sich hohe PTCDA-Inseln
ausbilden (vergleiche Abschnitt 7.2). Dadurch ist das XPS-Signal nicht mehr aussage-
kräftig und würde zu falschen Annahmen über die Schichtdicke führen. Für die mit dem
STM bestimmten Schichtdicken wurde ein Fehler von 12% angenommen. Die Substrat-




Abb. 4.3.4: Die Babykammer.
Um die Schichtdicke der im SPA-LEED-System prä-
parierten PTCDA-Filme zu bestimmen, wurden die-
se mittels einer Babykammer in das XPS-UHV-
System transferiert (siehe Abb. 4.3.4). Diese Kam-
mer enthält ein Probenregister mit Platz für bis zu
fünf Proben, welche über einen wobble-stick in der
Kammer transferiert werden können. Das Vakuum in
der Kammer wird über eine Ionengetterpumpe reali-
siert und bei einem Druck von 7×10−10mbar gehal-
ten. Zum Transfer der Proben wird die Babykammer
über ein Schieberventil an das jeweilige UHV-System





Abb. 4.4.1: Gradientensublimationsanlage (ohne angeschlossene Öldiffusionspumpe und ohne thermi-
sche Isolierung).
Die Reinigung des PTCDA-Rohmaterials erfolgte durch eine thermische Gradientensub-
limation in einem Vakuum bei etwa 10−3 mbar. Die verwendete Anlage ist in Abb. 4.4.1
dargestellt. Der Kern der Anlage besteht aus einer ca. 40 cm langen Quarzglassublimille
(Innendurchmesser 6 cm). Am offenen Ende ist das Quarzglas über einen Flansch an eine
Öldiffusionspumpe angeschlossen. Am anderen Ende (geschlossen) wird das PTCDA-
Rohmaterial deponiert. Des Weiteren ist an diesem Ende auch noch ein Ni/NiCr Ther-
moelement angebracht, um die Temperatur während der Sublimation zu kontrollieren.
Die Heizung wird über einen Wolframdraht, der um das geschlossene Ende der Sub-
mille gewickelt ist, realisiert. Der Draht wird durch einen direkten Strom geheizt, und
somit auch indirekt das Rohmaterial. Dabei ist zu beachten, dass die Temperatur des
PTCDA-Rohmaterials nicht zu schnell erhöht wird, damit eine mögliche Hydrolyse des
PTCDA durch das Restwasser soweit wie möglich unterdrückt wird. Aus diesem Grund
wird die Temperaturregelung über einen Computer gesteuert. In dem Computer befin-
det sich eine D/A Wandlerkarte, über die mittels einer Software der Strom, welcher
durch den Wolframdraht fließt, gesteuert wird. Um die geeigneten Stromrampen für
den gewünschten Temperaturverlauf realisieren zu können, wurde der Wärmeverlust der
Anlage auf Basis des Newton Abkühlungsgesetzes simuliert [77]. Auf der Grundlage der
Simulation wurde dann die Software für die D/A Wandlerkarte dahingehend modifiziert.
Um den Wärmeverlust zu minimieren ist der Heizbereich mittels Glaswolle und Alufolie
umwickelt. Zur Reinigung wird die Rohsubstanz in 48 Stunden auf 270 ◦C geheizt, und
dann in 24 Stunden auf 310 ◦C. Bei Erreichen der Sublimationstemperatur von 310 ◦C
wird diese Temperatur noch 48 Stunden gehalten bevor die Sublimation beendet wird.
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Das Material wird nach diesem Verlauf drei mal gereinigt und nach der finalen Reini-
gung wird das sublimierte PTCDA bis zum Verdampfen im UHV in einem Exsikkator
gelagert.
4.5. Das IR-Spektrometer
Die IR-spektroskopischen Untersuchungen in dieser Arbeit wurden mit einem Vertex
80V FT-IR-Spektrometer der Firma Bruker [78] in der Arbeitsgruppe von Prof. Dr.
Bäumer am Institut für Angewandte und Physikalische Chemie (IAPC) durchgeführt.
Alle Messungen wurden in Transmission und einemWellenzahlbereich von 4000-500 cm−1
durchgeführt. Die Proben wurden in Form eines KBr-Presslings untersucht.
4.6. Die NEXAFS-Beamline
Die NEXAFS-Experimente wurden an der NIST U7A Beamline der National Synchro-
tron Light Source am Brookhaven National Laboratory durchgeführt. Die Proben für
diese Untersuchungen wurden in Bremen hergestellt und per Post in die USA geschickt.
Die NEXAFS-Spektren wurden unter verschiedenen Einfallswinkeln der Röntgenstrah-
lung aufgenommen. Des Weiteren wurde bei allen Untersuchungen das partial electron
yield Signal detektiert. Ein toroidal gekrümmter Gittermonochromator mit 600 Lini-
en/mm erlaubt eine Detektion des Kohlenstoff-K-Kanten Spektrums mit einer Energie-
auflösung von 0,1 eV. Zur Energiekalibrierung wurde ein Kohlenstoffgitter benutzt.
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5. Wachstum von PTCDA auf
passivierten Siliziumoberflächen
5.1. Stand der Wissenschaft
Hirose et al. [79] untersuchten 1995 die Adsorption von PTCDA auf verschiedenen GaAs-
Oberflächen. Ihre LEED-Untersuchungen zeigten, dass ein geordnetes Wachstum von
PTCDA ausschließlich auf der Se-passivierten GaAs(001)(2×1)-Oberfläche zu beobach-
ten ist. Aus den LEED-Bildern bestimmten sie eine rechteckige Einheitszelle, welche eine
gute Übereinstimmung mit der Einheitszelle der (102)-Ebene des Volumenkristalles des
PTCDA (herringbone-Struktur (HB)) aufweist. Die fehlende Ordnung auf unpassivier-
ten GaAs-Oberflächen führten sie auf eine starke Wechselwirkung zwischen den Molekü-
len und dem Substrat zurück. Noch im gleichen Jahr präsentierten Taborski et al. [80]
NEXAFS-Analysen von PTCDA auf der Si(111)-Oberfläche. Sowohl ihre NEXAFS- als
auch ihre LEED-Untersuchungen zeigten eine ungeordnete Adsorption der Moleküle.
Analog zu Hirose et al. [79] führten sie die fehlende Ordnung auf eine zu starke Wech-
selwirkung zwischen den Molekülen und dem Substrat zurück.
Gustafsson et al. [12, 13] analysierten einige Jahre später das Adsorptionsverhalten von
PTCDA auf unpassivierten und Wasserstoff-passivierten Si(001)-Oberflächen. Auch ihre
Untersuchungen mit den verschiedensten Messmethoden führten zu dem Ergebnis, dass
ein geordnetes Wachstum nur auf der passivierten Silizium-Oberfläche zu erzielen ist.
Aus dem Vergleich der Si2p-Emissionslinie folgerten sie, dass die fehlende Ordnung auf
der unpassivierten Oberfläche durch eine starke Wechselwirkung zwischen den DB des
Substrates und den Molekülen verursacht wird.
Soubiron et al. [81] analysierten das Wachstum auf der ebenfalls unpassivierten Si(100)-
Oberfläche mittels STM. Sie beobachteten ein völlig ungeordnetes Wachstum der Mo-
leküle in den ersten Lagen mit anschließendem Inselwachstum. Ihre Untersuchungen
zeigten, dass in der ersten Lage eine starke Wechselwirkung zwischen den Carbonylsau-
erstoffatomen der Anhydridgruppe und den Siliziumdimeren der Oberfläche stattfindet.
Weiterhin konnten sie auf den Inseln eine geordnete Struktur nachweisen, welche der
Anordnung der Moleküle in der (102)-Ebene des PTCDA Volumenkristalls entspricht.
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Aufgrund der fehlenden Ordnung auf unpassivierten Silizium-Oberflächen fokussierte
sich die Forschung vermehrt auf passivierte Oberflächen. Erste LEED-Untersuchungen
bzgl. der Adsorption von PTCDA auf Si(111):H-Oberflächen wurden von Tengelin-
Nilsson et al. [82] durchgeführt. Sie beobachteten ein Beugungsbild, welches aus zwei
konzentrischen Ringen besteht. Dies interpretierten sie als Rotation der ersten beiden
erlaubten Beugungsreflexe einer HB-Struktur, die in unterschiedlichen azimuthalen Ori-
entierungen auf der Oberfläche vorliegt. Nachfolgende STM-Untersuchungen auf dieser
Oberfläche von Uder et al. [83] zeigten ebenfalls, dass sich die Moleküle in einer HB-
Struktur auf der Oberfläche anordnen. Es ist jedoch unklar, ob diese Struktur schon in
der ersten Lage auftritt, da die Autoren keinerlei Angaben zu der deponierten PTCDA-
Menge machen. Erst umfassendere STM-Untersuchungen von Chen et al. [14] zeigten,
dass das PTCDA im Volmer-Weber-Wachstumsmodus auf der Oberfläche aufwächst.
Auf den dendritischen Inseln konnten sie ebenfalls die HB-Struktur nachweisen.
Ein Volmer-Weber-Wachstum wurde auch für Wasserstoff passivierte Si(001)-
Oberflächen beobachtet [84, 85]. Die STM-Untersuchungen von Soubiron et al. [84] be-
schäftigten sich, neben der Bestimmung des Wachstumsmodus, mit der molekularen
Struktur auf den Inseln. Ihre Untersuchungen zeigten, dass auf den Inseln eine geordnete
Struktur vorliegt, jedoch spezifizieren sie diese Struktur nicht weiter und geben auch kei-
ne Abmessung für die Einheitszelle an. Die später durchgeführten STM-Untersuchungen
von Vaurette et al. [85] beschäftigten sich hingegen hauptsächlich mit der Inselform,
-orientierung und -verteilung. Analog zu Soubiron et al. [84] beobachteten sie eine ge-
ordnete Struktur der Moleküle auf den Inseln. Im Gegensatz zu Soubiron et al. [84]
konnten sie diese Struktur jedoch genauer auflösen und als HB-Struktur identifizieren.
Umfassende Untersuchungen von Gustafsson et al. [12, 13] zu PTCDA auf der
Wasserstoff-passivierten Si(001)-Oberfläche zeigten ebenfalls ein geordnetes Wachstum
in Form der HB-Struktur, welche jedoch im Gegensatz zu allen anderen Untersuchun-
gen auf Wasserstoff-passivierten Silizium-Oberflächen eine Vorzugsrichtung zum Sub-
strat aufwies. Weiterhin beobachteten die Autoren, dass die Moleküle im Stranski-
Krastanov-Modus aufwachsen. Diesen Schluss zogen sie aus der Abschwächung der Si2p-
Emissionslinie mit zunehmender Bedeckung und aus ihren AFM-Aufnahmen der Ober-
fläche. Ausführliche STM-Untersuchungen zur Bestimmung des Wachstumsmodus sowie
der molekularen Struktur auf der Oberfläche liegen nach Wissen des Autors nicht vor.
Einige Jahre später führte die gleiche Gruppe Untersuchungen an einer mit Kohlenstoff-
passivierten Si(001)-Oberfläche durch [86]. Genau wie auf der Wasserstoff-passivierten
Oberfläche konnten sie durch XPS- und NEXAFS-Untersuchungen ein Stranski-
Krastanov-Wachstum mit der Molekülachse parallel zum Substrat nachweisen. Jedoch
konnten ihre LEED-Untersuchung keine Überstruktur des PTCDA nachweisen. Dies
führten sie jedoch nicht auf die fehlende Ordnung der Moleküle auf der Oberfläche zu-
rück, sondern auf die schlechte LEED-Optik.
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5.1. Stand der Wissenschaft
Zahlreiche Untersuchungen bzgl. der Adsorption von PTCDA auf Metalleinkristallen,
wie z. B. Ag(111) oder Au(111), zeigten ein hervorragendes Ordnungsverhalten der Mo-
leküle auf diesen Oberflächen [8,9]. Daher konzentrierte sich die Forschung vermehrt auf
Metall-passivierte Silizium-Oberflächen. Erste Forschungsergebnisse zu der Adsorption
von PTCDA auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Ag-Oberfläche wurden 2005 von Swarbrick
et al. [87] veröffentlicht. Bei diesen Untersuchungen handelt es sich um umfangreiche
STM-Analysen der ersten Monolage. Sie konnten sowohl die HB-Struktur als auch noch
kleinere Bereiche, die eine quadratische Anordnung der Moleküle haben, nachweisen.
Diese sogenannte quadratische Phase war bis dahin auf Halbleitersubstraten noch un-
bekannt und wurde bis zu diesem Zeitpunkt nur auf Metallsubstraten nachgewiesen.
Gustafsson et al. [88] präsentierten zwei Jahre später ebenfalls STM-Untersuchungen
von PTCDA auf dieser Oberfläche, welche jedoch über die erste Monolage hinausgingen.
In ihrer umfangreichen STM-Analyse konnten sie genau wie Swarbrick et al. [87] zwei
verschiedene Strukturen auf der Oberfläche identifizieren. Die Autoren wiesen zum einen
die bekannte HB-Struktur und zum anderen die quadratische Struktur nach. Weiterhin
zeigten sie, dass die quadratische Struktur nur in den ersten zwei Monolagen vorkommt
und folgerten, dass die Molekül-Substrat-Wechselwirkung einen entscheidenden Einfluss
auf die Entstehung dieser Struktur hat. Zusätzlich beobachteten sie, dass die Mole-
küle Lage-für-Lage auf der Oberfläche wachsen. In einer zweiten Arbeit präsentierten
sie eine umfangreiche Photoemissionsanalyse [89]. Diese XPS-Untersuchungen bestä-
tigten die angenommenen Wechselwirkungen zwischen Substrat und Sauerstoffatomen
des Moleküls und das im STM beobachtete Lage-für-Lage-Wachstum über eine Ana-
lyse der Si2p-Emissionslinie [89]. Die im Jahre 2009 erschienenen Forschungsergebnisse
von Nicoara et al. [90] beschäftigten sich mit der Adsorption auf Si(111)2
√
3 × 2√3R-
30◦-Sn-Oberflächen. Durch hochaufgelöste STM-Bilder konnten sie eine kommensurable
4
√
3×2√3-PTCDA-Struktur auf der Oberfläche nachweisen. Die Moleküle ordneten sich
auf dieser Oberfläche jedoch nicht in der gewohnten HB-Struktur sondern in Reihen an.
Die Ausbildung dieser kommensurablen Reihenstruktur führten sie auf die Ausbildung
einer Sn-O-Bindung, zwischen dem Substrat und den Molekülen zurück.
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5.2. Reinigung von PTCDA
Durch das Wachstum von dünnen Filmen im Vakuum wird der Einbau von Verun-
reinigungen minimiert. Ein wichtiger Punkt dabei ist jedoch auch die Reinheit des zu
verdampfenden Materials, um Filme mit geringen Kontaminaten zu wachsen. Deshalb ist
oft eine Aufreinigung des Ausgangsmaterials vor dem Verdampfen im Vakuum durch-
zuführen. Bei vielen kommerziell erhältlichen sowie selbst synthetisierten organischen
Halbleitern, wie z. B. Kupferphtalocyaniden (CuPc) oder PTCDA, stellt das Kristall-
wasser ein großes Problem dar. Wird die Organik vor dem Verdampfen nicht von ei-
nem Großteil des Kristallwassers befreit, so kommt es zu einer Defragmentierung der
Moleküle und somit zum Einbau von Molekülfragmenten in den Film. Bei dem in die-
sem Fall verwendeten PTCDA verursacht das Wasser eine Decarboxylierung der Anhy-
dridgruppen [91]. In Abb. 5.2.1 ist die Decarboxylierungsreaktion des PTCDA schema-
tisch dargestellt. Neben der Decarboxylierung kann auch eine Polymerisation der Mole-
külfragmente stattfinden (Reaktionsweg ist nicht gezeigt) [92]. Um die Fragmentierung
4
Abb. 5.2.1: Defragmentierungsreaktion von ungereinigtem PTCDA.
der Moleküle zu verhindern, werden unterschiedliche Reinigungsmethoden angewendet,
z. B. die Gradientensublimation [93] oder auch Chromatographiemethoden [93]. Im Rah-
men dieser Arbeit wurde das von Fluka gekaufte PTCDA (99%) mittels mehrmaliger
Vakuum-Gradientensublimation gereinigt. Diese Reinigungsmethode musste angewen-
det werden, da das PTCDA keine flüssige Phase bei Normalbedingungen aufweist [94].
Der verwendete Aufbau ist in Abschnitt 4.4 beschrieben. In Abb. 5.2.2 sind das Aus-
gangsmaterial sowie das Material nach der dritten Sublimation gezeigt. Das vorher rote
3 x Sublimation
1mm 1mm
Abb. 5.2.2: Lichtmikroskopische Aufnahme des PTCDA vor und nach der Gradientensublimation.
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(b) Schwingungsbanden der Anhydridgruppe.
Abb. 5.2.3: IR-Spektrum des unsublimierten PTCDA.
Pulver kristallisiert als grüner Kristall innerhalb der Anlage aus. Um die Unversehrt-
heit des Moleküls nach der Reinigung zu überprüfen, wurden sowohl ein IR-Spektrum















Tab. 5.2.1: Schwingungsbanden des Rohmaterials
und des sublimierten PTCDA.
Anhand der Schwingungsbanden der An-
hydridgruppe nach der Reinigung lässt
sich daraus eine Aussage über den
Zustand der Moleküle machen. Die
Abb. 5.2.3 (a) zeigt das IR-Spektrum
des Rohmaterials. Der Bereich von ca.
1000 cm−1 - 1600 cm−1 zeichnet sich
durch CCH-Biegeschwingungen, C-O-
Streckschwingungen und Streckschwin-
gungen des Ringes aus [95]. Eine ge-
naue Zuordnung aller Schwingungsban-
den ist in Tab. 5.2.1 dargestellt. Bei
den vier Banden mit den Wellenzah-
len 1772 cm−1, 1755 cm−1, 1741 cm−1
und 1730 cm−1 handelt es sich um
C=O-Streckschwingungen aus der Anhy-
dridgruppe (siehe Abb. 5.2.3 (b)) [95].
Bei den zwei Banden mit höheren Wellen-
zahlen handelt es sich um symmetrische
Streckschwingungen, während die beiden
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Banden bei niedrigeren Wellenzahlen durch asymmetrische Streckschwingungen verur-
sacht werden. Im Vergleich zur asymmetrischen Schwingung sind die Signale bei höhe-
ren Wellenzahlen immer die intensiveren, da bei Anhydridschwingungen die symmetri-
sche Schwingung energiereicher ist [27]. Der Peak bei 3200 cm−1 wird durch die OH-
Streckschwingung von Wasser verursacht und die Banden bei 2337 cm−1 entsprechen
den asymmetrischen Streckschwingungen von Kohlenstoffdioxid. Diese Schwingungen
werden durch Adsorption der Spezies aus der Atmosphäre verursacht und lassen sich
unter den gegebenen Umständen nicht unterbinden. Aus diesem Grund ist eine Aussage
über die Entfernung des Kristallwassers unmöglich. Deshalb ist es nur möglich, die In-
taktheit der Moleküle über die Schwingungen der Anhydridgruppe zu kontrollieren. In
Abb. 5.2.4 (a) ist das IR-Spekrum des gereinigten Materials dargestellt. Das Spektrum
zeigt keinerlei Veränderungen im Vergleich zu dem Rohmaterial. Der Bereich von ca.
1000 cm−1 - 1600 cm−1 wird wieder durch die Schwingungen des Ringes bestimmt. Die
genauen Wellenzahlen der Schwingungen sind in Tab. 5.2.1 einzusehen. In Abb. 5.2.4
(b) sind die Schwingungsbanden der Anhydridgruppe nochmals genauer dargestellt. La-
ge und Form sind identisch mit den Signalen des Rohmaterials. Einziger Unterschied
ist das Intensitätsverhältnis der symmetrischen zur asymmetrischen Streckschwingung.
Eine mögliche Erklärung für eine Änderung der Intensitäten kann das Vorliegen von
acyclischen Anhydriden sein, die zu einem geringen Teil bei der Sublimation entstan-
den sind. Da bei solchen Anhydriden die asymmetrische Streckschwingung stärker als
die symmetrische [27] Streckschwingung ist, würde das Vorliegen solcher Anhydride die
beobachtete Intensitätsänderung erklären. Allgemein kann aber über das IR-Spektrum



































(b) Schwingungsbanden der Anhydridgruppe.
Abb. 5.2.4: IR-Spektrum von PTCDA nach der Sublimation.
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Gegenstand dieses Unterkapitels sind strukturelle Untersuchungen zur Adsorption von
PTCDA auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Ag-Oberfläche, welche im Rahmen der Bache-
lorarbeit von Till Frieler durchgeführt wurden [96]. Hierbei werden die verschiedenen
PTCDA-Strukturen auf der Oberfläche diskutiert sowie deren Abhängigkeit von der
Schichtdicke.
5.3.1. Strukturelle Untersuchungen
Abb. 5.3.1: Beugungsbild der reinen
Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Ag-Oberfläche bei
30 eV.





Die Abb. 5.3.1 zeigt das Beugungsbild der reinen Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-Oberfläche
bei 30 eV. Aufgrund der niedrigen Energie können nur die 1
3
-Reflexe dieser Struktur be-
obachtet werden. Diese Energie wurde für alle SPA-LEED-Experimente verwendet, um
mögliche Strahlenschäden in den PTCDA-Filmen zu minimieren [97]. Nach der Depo-
sition von PTCDA können neben den
√
3-Reflexen des Substrates (rot markiert) eine
Vielzahl von Reflexen, welche konzentrisch um den (00)-Reflex angeordnet sind, iden-
tifiziert werden (siehe Abb. 5.3.2). Das beobachtete Beugungsbild lässt sich mit ver-
schiedenen Strukturen mit unterschiedlicher Orientierung zum Substrat verstehen. Die
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(a) Eingezeichnet in das Beugungsbild ist das
zugrundeliegende Gitter einer quadratischen
Struktur mit reziproker Einheitszelle.
(b) Beugungsbild mit eingezeichneten rezipro-
ken Einheitszellen der Rotationsdomänen der
quadratischen Struktur.
Abb. 5.3.3: Beugungsbilder von PTCDA auf Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag bei 30 eV mit einer Bedeckung
von 1,2 Monolagen.
intensitätsstarken Reflexe in Abb. 5.3.2 können durch eine quadratische Struktur (S)
erklärt werden. Die zu dieser Struktur gehörenden Beugungsspots sind in Abb. 5.3.3 (a)
rot markiert. Die gekennzeichneten Punkte bilden ein Gitter, welches die eingezeichnete
reziproke Einheitszelle mit den beiden Gittervektoren ~b∗1 und ~b
∗
2 besitzt. Unter Berück-
sichtigung der C3v-Symmetrie des Substrates ergeben sich noch zwei weitere Gitter, die
um 120◦ bzw. 240◦ gedreht sind. Die reziproken Einheitszellen der verschiedenen Rotati-
onsdomänen sind in Abb. 5.3.3 (b) farbig eingezeichnet. In Abb. 5.3.4 ist ein Linienprofil
über ausgewählte Reflexe gezeigt. Der anhand des Linienprofils bestimmte Abstand der
Reflexmaxima entspricht dem doppelten Abstand des reziproken Gittervektors der Ein-
heitszelle. Mit Hilfe von Gleichung 2.3.3 ist es möglich die Länge der Gittervektoren der
Einheitszelle des Realraums zu bestimmen. Für die Berechnung der Länge der Gitter-
vektoren wurde ein Fehler von ±0, 005Å−1 angenommen, der aus der Verzerrung des
SPA-LEED-Bildes und aus der grafischen Bestimmung der Abstände resultiert. Für die
Gittervektoren |~b1| und |~b2| der quadratischen Struktur konnten somit folgende Werte
ermittelt werden:
|~b1| = (16, 5± 0, 2) Å, |~b2| = (16, 5± 0, 2) Å. (5.3.1)
Die Vektoren zeigen eine gute Übereinstimmung mit der durch STM-Analysen ermit-
telten quadratischen Einheitszelle von Swarbrick et al. [87]. Bezüglich der Strukturbe-
stimmung sollte hervorgehoben werden, dass das SPA-LEED die wesentlich genauere
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Abb. 5.3.4: Linienprofil entlang der in Abb.
5.3.3 (a) gekennzeichneten weißen Linie.
Methode darstellt als das STM. Wird die
√
3 × √3-Überstruktur des Silbers als Basis
genommen, so ergibt sich für diese Struktur des PTCDA eine Überstrukturmatrix von:
M =
(
2, 68± 0, 01 1, 97± 0, 01
0, 73± 0, 01 −1, 97± 0, 01
)
. (5.3.2)
Anhand der Überstrukturmatrix und unter Berücksichtigung der STM-Ergebnisse [87]
ergibt sich der schematische Strukturvorschlag für die quadratische Struktur mit zwei








Abb. 5.3.5: Schematischer Strukturvor-





Abb. 5.3.6: Vergleich der geometrischen Si-
mulation der quadratischen Struktur mit dem
experimentellen Beugungsbild.
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Struktur Matrix (±0, 01) b1 (Å) b2 (Å) β (◦) α (◦)
S
(
2, 68 1, 97
0, 73 −1, 97
)
16,5±0, 2 16,5±0, 2 90,0±0, 5 45,0±0, 5
HB1
(
3, 32 1, 51
0, 07 −1, 83
)
19,7±0, 2 12,3±0, 1 89,8±0, 5 28,1±0, 5
HB2
(
2, 94 2, 81
0, 98 −1, 11
)




0, 46 1, 98
)
20,2±0, 2 12,1±0, 1 89,7±0, 5 17,0 ±0, 5
UK
(
1, 59 −1, 49
1, 53 3, 11
)
18,1±0, 2 18,4 ±0, 2 119,6±0, 5 29,2 ±0, 5
Tab. 5.3.1: Überblick über alle identifizierten Strukturen auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-Oberfläche.
b1 und b2 definieren die Einheitszelle und β ist der Winkel zwischen ~b1 und ~b2. α ist der Winkel zwischen
dem Einheitsvektor ~b1 des PTCDA und dem Einheitsvektor ~a1 des Substrates.
den Einheitsvektoren der quadratischen Struktur und weist einen Wert von (90,0±0, 5) ◦
auf. Der Winkel zwischen dem Gittervektor ~a1 der Silberüberstruktur und dem Einheits-
vektor ~b1 der quadratischen Struktur beträgt (45,0±0, 5)◦ und wird in Abb. 5.3.5 mit α
bezeichnet. Die Strukturparameter sind nochmals in Tab. 5.3.1 zusammengefasst.
Mit Hilfe dieser Überstrukturmatrix wurde das in Abb. 5.3.6 gezeigte LEED-Bild mit
einer in der Arbeitsgruppe vorhandenen Software simuliert. Vergleicht man das simu-
lierte Bild mit dem gemessenen SPA-LEED-Bild, so beschreibt der Strukturvorschlag
der quadratischen Struktur zwar die meisten intensiveren Reflexe richtig, jedoch gibt
es noch eine Vielzahl von starken und schwachen Reflexen, die durch diesen Vorschlag
nicht wiedergegeben werden. Das deutet darauf hin, dass die quadratische Struktur al-
leine nicht ausreichend ist, um das beobachtete SPA-LEED-Bild zu beschreiben. Wie
bereits erwähnt ist aus STM-Untersuchungen bekannt [87,88], dass es noch eine weitere
Struktur gibt: Die HB-Struktur. Die Existenz dieser Struktur kann durch das Beugungs-
bild bestätigt werden. Unter Berücksichtigung der Substratsymmetrie ergeben sich bei
dieser Anordnung zusätzlich zu den Rotations- auch noch Spiegeldomänen. In Abb. 5.3.7
sind die reziproken Einheitszellen der verschiedenen Rotations- und Spiegeldomänen ei-
ner HB-Struktur (HB1) eingezeichnet. Aufgrund der p2gg-Symmetrie der Einheitszel-
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Abb. 5.3.7: Beugungsbilder von PTCDA auf
Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag (30 eV, 1,2ML) mit
farbig eingezeichneten reziproken Einheitszel-







Abb. 5.3.8: Schematische Darstellung der
HB-Struktur auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-
Ag-Oberfläche (HCT-Modell). Die Gleitsym-
metrieebenen sind schwarz gestrichelt.
le besitzt diese zwei Gleitspiegelebenen parallel zu ~b1 und ~b2 (siehe Abb. 5.3.8) und
führt dazu, dass die (0k)- und (h0)-Reflexe für ungerade h und k Werte ausgelöscht
sind. Eine schematische Darstellung der HB-Struktur auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-
Oberfläche ist in Abb. 5.3.8 einzusehen. Die genauen Abmessungen dieser Anordnung
sind in Tab. 5.3.1 zusammengefasst. Neben dieser Struktur kann noch eine weitere HB-
Struktur (HB2) beobachtet werden. Die Einheitszelle weist die gleiche Abmessung wie
die der HB1-Struktur auf, jedoch unterscheidet sie sich in der Ausrichtung zum Substrat
(siehe Tab. 5.3.1). Die ersten sichtbaren Reflexe dieser Anordnung sind in Abb. 5.3.7 rot
markiert. Die Abmessungen dieser beiden Strukturen zeigen eine gute Übereinstimmung
mit der von Gustafsson et al. [86] gefundenen dominanten HB-Struktur. Neben diesen
recht deutlich ausgeprägten HB-Strukturen tritt noch eine dritte HB-Struktur (HB3)
auf. Abbildung 5.3.11 zeigt den in Abb. 5.3.7 blau markierten Bereich vergrößert. Es
kann deutlich die für eine HB-Struktur typische dreieckige Anordnung der (11)-, (11)-
und (20)-Reflexe beobachtet werden. Im Gegensatz zu den ersten beiden Strukturen
weist diese Struktur jedoch eine geringfügig andere Größe der Einheitszelle auf (siehe
Tab. 5.3.1). Die Abmessung dieser Struktur zeigt eine gute Übereinstimmung mit der
HB-Struktur, die Gustafsson et al. [86] bei einer Bedeckung von über zwei Monolagen
fanden. Die schwachen Reflexe dieser Struktur weisen auf sehr wenige Bereiche hin, die
diese Struktur aufweisen. Aus diesem Grund liegt der Schluss nahe, dass die von Gu-
stafsson et al. für viele Monolagen beobachtete Phase schon vorher auftritt, die Autoren
sie jedoch aufgrund der geringen Häufigkeit im STM nicht beobachtet haben. Dieser
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Abb. 5.3.9: Beugungsbilder von PTCDA auf
Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag (30 eV, 1,2ML) mit
eingezeichneter reziproker Einheitszelle der
UK-Struktur.
Abb. 5.3.10: Vergleich der geometrischen Si-
mulation mit dem experimentellen Beugungs-
bild (S: gelb, HB1: lila, HB2: grün, HB3: tür-
kis, UK: rot).
Abb. 5.3.11: Vergrößertes Beu-
gungsbild von einem in der Abb.
5.3.7 blau markierten Bereich.
Schluss wird weiterhin von ihren eigenen LEED-
Untersuchungen gestützt [89]. In dieser Arbeit zeigen sie,
dass die Beugungsreflexe dieser Struktur schon ab einem
Bedeckungsgrad von 1,2ML auftreten.
Neben der quadratischen und den HB-Strukturen kann
noch eine dritte Struktur (UK), welche eine schiefwinkeli-
ge Einheitszelle aufweist, bestimmt werden. In Abb. 5.3.9
ist die reziproke Einheitszelle in das Beugungsbild einge-
zeichnet. Die Gittervektoren sind im Rahmen des Fehlers
gleich lang und schließen einen Winkel von (119,6±0, 5)◦
ein (siehe Tab. 5.3.1). Weder Swarbrick et al. [87] noch
Gustafsson et al. [88] berichten von einer dritten Struktur
mit diesen Abmessungen. Swarbrick et al. [87] beobachte-
ten zwar noch eine hexagonale Struktur, jedoch bestim-
men sie die Gittervektoren dieser Struktur zu ca. 11,5Å und entsprechen somit nicht
den Abmessungen der UK-Struktur. Aufgrund der verwendeten Messmethode (STM) ist
es jedoch nicht auszuschließen, dass sie diese Struktur übersehen haben. Des Weiteren
ist eine Struktur mit diesen Eigenschaften für das PTCDA noch völlig unbekannt und
wurde weder auf Metall- noch auf Halbleitersubstraten beobachtet. Aufgrund der gerin-
gen Intensität der Reflexe ist es möglich, dass diese Struktur an Domänengrenzen, z. B.
zwischen der quadratischen und der HB-Struktur, auftritt. Ohne weitere Informationen
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Abb. 5.3.12: Darstellung der Beugungs-
reflexe unbekannter Strukturen.
über die Anordnung der Moleküle in der Einheits-
zelle ist es nicht möglich, aus den hier vorliegen-
den Daten einen realistischen Strukturvorschlag
zu ziehen.
Mit den aus dem Beugungsbild bestimmten Win-
keln und Längen der verschiedenen Strukturen
kann eine geometrische Simulation des LEED-
Bildes durchgeführt werden. Ein Vergleich der Si-
mulation mit dem tatsächlich gemessenen SPA-
LEED-Bild ist in Abb. 5.3.10 dargestellt. Es ist
gut zu sehen, dass die verschiedenen Strukturvor-
schläge die meisten Reflexe richtig beschreiben.
Darüber hinaus gibt es jedoch noch wenige Re-
flexe, die durch die Simulation nicht beschrieben
werden können (siehe Abb. 5.3.12) und im Rah-
men dieser Arbeit keiner Struktur zugeordnet werden können.
5.3.2. Charakterisierung der Strukturen über den
Wachstumsprozess
Um das Wachstum und damit die Ausbildung der verschiedenen Strukturen des PTCDA
auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-Oberfläche zu bestimmen, wurde eine Wachstumsrei-
he für verschiedene Bedeckungen von PTCDA aufgenommen. In Abb. 5.3.13 sind Beu-
gungsbilder für unterschiedliche Bedeckungen dargestellt. Schon bei einer Bedeckung von
0,1ML sind stark ausgeprägte Reflexe der quadratischen Struktur sichtbar. Zusätzlich
können schwache Beugungsreflexe der ersten beiden HB-Strukturen (HB1, HB2) beob-
achtet werden. Auch mit zunehmender Bedeckung wird das Beugungsbild bei 0,3ML
noch deutlich von den Reflexen der quadratischen Struktur dominiert, jedoch nehmen
die Beugungsreflexe der HB-Strukturen an Intensität zu. Erst bei einem Bedeckungs-
grad von 0,7ML sind die Reflexe aller drei HB-Strukturen gut ausgeprägt und weisen
auf ein vermehrtes Wachstum hin. Zusätzlich haben sich bei dieser Bedeckung kleine
Bereiche der unbekannten Struktur ausgebildet, was sich in schwachen Beugungsspots
dieser Struktur bemerkbar macht. Im weiteren Verlauf des Wachstums zeigt sich keine
strukturelle Veränderung, sondern ausschließlich eine Intensitätszunahme der Beugungs-
spots der quadratischen und HB-Strukturen, was auf ein vermehrtes Wachstum dieser
Strukturen hinweist. Erst oberhalb einer Bedeckung von 1,5ML ist wieder eine sicht-
bare Veränderung im Beugungsbild zu beobachten. So hat die Intensität der dritten
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Abb. 5.3.13: Beugungsbilder für ausgewählte Bedeckungen des PTCDA (30 eV).
HB-Struktur im Vergleich zu den anderen beiden HB-Strukturen deutlich zugenommen.
Der Umstand, dass die Beugungsreflexe dieser Struktur erst bei 0,7ML beobachtet wer-
den können und mit zunehmendem Bedeckungsgrad an Intensität gewinnen, weist darauf
hin, dass diese Struktur möglicherweise erst ab der zweiten Lage wächst. Dass die Reflexe
schon ab einer Bedeckung von 0,7ML beobachtet werden können, kann darin begründet
liegen, dass sich bei dieser Menge schon kleine Bereiche der zweiten Lage ausbilden, die
diese Struktur aufweisen.
Weiterhin lässt sich beobachten, dass die Beugungsreflexe der quadratischen Struktur bei
3ML nicht mehr alle gleich intensiv sind, sondern eine der Rotationsdomänen deutlich
intensivere Beugungsspots zeigt. Dies kann darauf zurückgeführt werden, dass die Sym-
metrie des Substrates bei höheren Bedeckungen einen nicht mehr so starken Einfluss auf
das Wachstum der Moleküle hat wie in den ersten Lagen. Dies hat zur Folge, dass sich
eine der Rotationsdomänen bevorzugt ausbildet, was zu intensiveren Beugungsreflexen
führt. Warum sich eine dieser Rotationsdomänen bevorzugt ausbildet, kann aus den hier
vorliegenden Daten nicht vollständig geklärt werden. Eine denkbare Möglichkeit wäre,
dass die für die 3ML verwendete Probe einen Symmetriebruch der Substratoberfläche
besitzt. Betrachtet man zusätzlich noch die Domänengrößen der einzelnen Rotationsdo-
mänen, welche aus den Halbwertsbreiten der Reflexe bestimmt werden, so zeigt sich, dass
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0.1 ML 0.2 ML 0.3 ML 0.5 ML 0.7 ML
Abb. 5.3.14: Veränderung des (11 )-Reflexes der quadratischen Struktur mit zunehmender Bedeckung.
die Domänen der dominanten Rotationsstruktur eine mittlere Größe von etwa (316±7)Å
aufweisen. Hingegen weisen die beiden anderen Rotationsstrukturen mittlere Domänen-
größen von (416±9)Å und (433±9)Å auf. Dies bedeutet, dass die dominante Struktur
zwar deutlich häufiger auf der Oberfläche vorhanden ist, jedoch in relativ kleinen Berei-
chen im Vergleich zu den anderen Strukturen.
Dass die quadratische Struktur bei 3ML immer noch deutlich und stark zu erkennen ist,
steht im Widerspruch zu den STM-Ergebnissen von Gustafsson et al. [88]. Sie beobach-
teten das Wachstum der quadratischen Struktur ausschließlich bei Bedeckung von bis zu
zwei Monolagen. Der Grund der unterschiedlichen Ergebnisse kann in den verwendeten
Messmethoden liegen. Während mit dem STM nur kleine Bereiche der Probe untersucht
werden können und somit eventuell Domänen, welche aus der quadratischen Struktur
bestehen, übersehen werden können, erhält man mit dem SPA-LEED ein über die Probe
gemitteltes Beugungsbild.
Ferner kann beobachtet werden, dass die Spots der dominanten quadratischen Struktur
über das Wachstum ihre Form verändern. In Abb. 5.3.14 ist der Bereich um den (11)-
Reflex der dominanten quadratischen Struktur über den Wachstumsprozess dargestellt.
Es ist deutlich zu erkennen, dass dieser Reflex mit zunehmendem Bedeckungsgrad im-
mer breiter wird und somit die Domänengröße dieser Struktur immer kleiner. Zusätzlich
wird der Reflex mit zunehmender PTCDA-Menge immer ellipsenförmiger. Diese Form
kann auch bei allen anderen Reflexen der Domäne beobachtet werden, jedoch nicht in
so ausgeprägter Form. Bei den anderen beiden Rotationsdomänen ist jene Formände-
rung eher schwach bis gar nicht ausgeprägt. Dies kann darauf hinweisen, dass es noch
eine weitere quadratische Struktur mit gleichen Abmessungen gibt, welche jedoch eine
geringfügig andere Ausrichtung zum Substrat hat. Diese würde dazu führen, dass sich
die Spots dieser Strukturen überlappen und zu einer Verbreiterung der Reflexe führen.
Betrachtet man die verschiedenen HB-Phasen im Verlauf des Wachstums, so prägen sich
auch bei dieser Struktur dominante Phasen aus. In Abb. 5.3.15 ist ein vergrößerter Teil
des Beugungsbildes für 3ML dargestellt. Betrachtet man die Reflexhaufen, welche zu
den Strukturen HB1 und HB2 gehören (gelb), so ist deutlich sichtbar, dass nicht mehr
alle Reflexe die gleiche Intensität aufweisen, wie es z. B. noch bei 1ML der Fall war. So
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Abb. 5.3.15: Detaillierter Ausschnitt des
Beugungsbildes von 3ML PTCDA.
sind alle Reflexe bestimmter Rotationsdomä-
nen stark ausgeprägt, während Reflexe ande-
rer Rotationsdomänen fast nicht mehr beob-
achtet werden können. Dies deutet daraufhin,
dass wiederum einige Rotationsdomänen ver-
mehrt auftreten, während andere nur noch ver-
einzelt auf der Oberfläche anzutreffen sind. Be-
trachtet man die Reflexe, die zur dritten HB-
Struktur (siehe Abb. 5.3.15,rot) gehören, so ist
auch hier ein deutlicher Intensitätsunterschied
zu beobachten und somit eine unterschiedliche
Verteilung der Rotationsdomänen auf der Oberfläche. Diese Intensitätsunterschiede in
den Reflexen einer HB-Struktur werden auch von Kilian et al. [9] auf Au(111) beob-
achtet, jedoch geben auch sie keine Erklärung, weshalb diese Unterschiede zustande
kommen. Diese Ergebnisse bestätigen die Annahme, das die verwendete Si(111)-Probe
höchstwahrscheinlich einen Symmetriebruch aufwies.
Weiterhin zeigt sich, dass bei einer Bedeckung von 3ML die Reflexe der unbekannten
Struktur so gut wie nicht mehr zu beobachten sind. Dies führt zu dem Schluss, dass diese
Struktur durch Wechselwirkung zwischen dem Substrat und den Molekülen verursacht
wird. Jede weitere Lage nach der ersten Monolage weist immer geringere Wechselwir-
kungen zum Substrat auf, weshalb sich diese Struktur bei höheren Bedeckungen nicht
mehr ausbildet.
Weiterhin ist bei einer Bedeckung von 3ML zu beobachten, dass die Reflexe der
√
3-
Struktur fast komplett verschwunden sind. Dies deutet auf ein homogenes Schichtwachs-
tum hin und ist in guter Übereinstimmung mit den Ergebnissen von Gustafsson et
al. [88], die ein Lage-für-Lage-Wachstum bis zu 10ML beobachtet haben.
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Gegenstand dieses Kapitels sind erstmalige Untersuchungen zum Adsorptionsverhalten
von PTCDA auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche. Hierbei werden sowohl die
Molekül-Substrat-Wechselwirkungen als auch strukturelle und morphologische Aspekte
der dünnen Filme diskutiert. Im weiteren Verlauf wird noch der Einfluss der Substrat-
temperatur auf die Strukturen der adsorbierten Moleküle analysiert. Die experimentellen
Details zu den Messungen sind in Abschnitt 4.3 angegeben.
5.4.1. Molekül-Substrat-Wechselwirkungen
In diesem Teilabschnitt werden XPS-Messungen an dünnen PTCDA-Filmen präsen-
tiert die bei Raumtemperatur aufgedampft wurden. Die Kalibrierung der Bindungs-
energie aller Spektren erfolgte anhand der Mo 3d5/2-Emssionslinie (228,0 eV [36]) des
Probenhalters, welche vor jeder Messung aufgenommen wurde. In Abb. 5.4.1 sind die
Bereiche der C1s- und O1s-Emission für 10ML PTCDA mit hoher Auflösung gezeigt.
Das Kohlenstoffspektrum (siehe Abb. 5.4.1 (a)) wird von zwei Signalen (285,1 eV und
288,8 eV) dominiert. Das stärkere der beiden Signale stammt von den Kohlenstoffato-
men des Perlyengerüstes (blau), während das andere Signal von den Carbonylkohlen-


















































(b) O1s-Emissionslinie eines 10ML dicken
PTCDA-Films.
Abb. 5.4.1: XP-Spektren eines 10ML dicken PTCDA-Films auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-
Oberfläche. Die experimentellen Spektren wurden mit Voigt-Profilen angepasst.
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Emissionslinie von Anhydridgruppen in aliphatischen Verbindungen liegen laut Litera-
turwerten zwischen 289,4 eV und 289,5 eV [98]. Eine zu niedrigeren Energien verschobene
C1s-Emissionslinie zeigt sich, wenn die COOR-Gruppe an ein aromatisches System ge-
bunden ist. Die Literaturwerte [98] liegen zwischen 288,7 eV und 289,0 eV, was gut mit
den hier gemessenen Bindungsenergien übereinstimmt. Auch die gemessene Bindungs-
energie für die Emissionslinie der Perylen-Kohlenstoffatome stimmt sehr gut mit den
Literaturwerten von Gustafsson et al. [12] überein. Eine Unterscheidung dieses Signals
bzgl. der verschiedenen Kohlenstoffatome des Perylenkerns übersteigt das Auflösungs-
vermögen der verwendeten Anlage. Zusätzlich können noch drei weitere Signale im Spek-
trum beobachtet werden. Das Signal bei 287,3 eV ist ein Shake-up-Peak, welcher durch
einen S0-S1 (HOMO-LUMO)1-Übergang der C=C Doppelbindung des PTCDA verur-
sacht wird (hellblau) [99]. Das Signal bei 291,8 eV (rot) wird durch einen π − π∗ Shake-
up-Prozess, welcher durch den Kohlenstoff des aromatischen Ringes zustande kommt,
verursacht [100]. Auch bei dem Peak bei 290,0 eV (orange) handelt es sich wiederum um
einen Shake-up, welcher aus der Anregung eines π−π∗-Überganges in der Carbonlygrup-
pe zustande kommt [99]. Sowohl die Bindungsenergien der verschiedenen Kohlenstoffs-
pezies als auch ihre relativen Differenzen stimmen gut mit den XPS-Ergebnissen in der
Literatur überein [12,88,99,100]. In Tab. 5.4.1 sind die Bindungsenergien und relativen
Flächeninhalte der angepassten Voigt-Kurven für die C1s-Emissionslinie zusammenge-
fasst. Bei der Bestimmung des Kohlenstoffverhältnisses Ccarbonyl/Caryl ist zu beachten,
dass die Shake-up-Signale der jeweiligen Spezies in die Berechnung mit einbezogen wer-
den. Somit ergibt sich die Stöchiometrie aus den Intensitäten der verschiedenen Signale
wie folgt zu:
(ICaryl+ICpi−pi∗C=C(1)+ICpi−pi∗C=C(2) ):(ICcarbonyl+ICpi−pi∗C=O ) = 5,1±0, 3. (5.4.1)
Die Bestimmung dieses Fehlers wurde im Rahmen einer Größtfehlerabschätzung durch-
geführt. Die Fehler der zuvor beschriebenen Fits wurden für die C1s- und die O1s-
Emissionslinie zu 3% abgeschätzt. Dazu wurden die Intensitäten der verschiedenen Ein-
zelspezies der Emissionslinie iterativ um einen Prozentsatz erhöht und abgesenkt und
anschließend qualitativ abgeschätzt, ob der Gesamtfit noch zulässig war oder bereits zu
starke Abweichungen von den experimentellen Daten zeigte.
Das aus der C1s-Emission ermittelte Ccarbonyl/Caryl-Verhältnis von 1:(5,1±0, 3) stimmt
mit der theoretisch zu erwartenden Stöchiometrie (1:5) sehr gut überein.
Das Sauerstoffspektrum (Abb. 5.4.1 (b)) zeichnet sich durch zwei intensive Signale aus.
Das intensivere der beiden Signale bei 531,9 eV resultiert aus der Emission des Carbonyl-
sauerstoffs (blau). Dieser Wert liegt damit zwischen den Literaturwerten für aromati-
sche COOR-Gruppen (531,6 - 531,7 eV) und den Bindungsenergien für Anhydridgruppen
1HOMO: highest occupied molecular orbital, LUMO: lowest unoccupied molecular orbital
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Bindungsenergie (eV) rel. Flächeninhalt
Caryl 285,1 eV 75,0%
π − π∗C=C(1) 287,3 eV 3,6%
π − π∗C=C(2) 291,8 eV 4,9%
Ccarbonyl 288,8 eV 8,9%
π − π∗C=O 290,0 eV 7,6%
Tab. 5.4.1: Bindungsenergien und relative Flächeninhalte der angepassten Voigt-Kurven für die C1s-
Emissionslinie.
in aliphatischen Verbindungen (532,5 - 532,9 eV) [98]. Die Emission des verbrückenden
Sauerstoffs in der Anhydridgruppe tritt bei 533,7 eV im Sauerstoffspektrum auf (siehe
Abb. 5.4.1 (b), orange) und entspricht damit dem Literaturwert für aromatische An-
hydride [98]. Ein intensiver Shake-up-Satellit ist bei 534,3 eV zu beobachten (hellblau),
welcher aus dem HOMO-LUMO-Übergang des Carbonylsauerstoffs stammt [99]. Ana-
log dazu wird die Emission bei 535,7 eV (grün) durch einen HOMO-LUMO-Übergang
in dem verbrückendem Sauerstoff der Anhydridgruppe verursacht [100]. Genau wie das
Kohlenstoffspektrum zeigt das Sauerstoffspektrum sowohl in den Bindungsenergien der
Spezies als auch in ihren relativen Differenzen eine gute Übereinstimmung mit XPS-
Untersuchungen anderer Gruppen [12,88,99,100]. In Tab. 5.4.2 sind die Bindungsenergi-
en und relativen Flächeninhalte der angepassten Voigt-Kurven für die O1s-Emissionslinie
zusammengefasst.
Analog zur Berechnung des Kohlenstoffverhältnisses ist auch bei der Berechnung des
Sauerstoffverhältnisses Oanhydrid/Ocarbonyl zu beachten, dass die Shake-up-Signale der
jeweiligen Spezies mit einbezogen werden. Somit berechnet sich die Stöchiometrie aus





) = 2,0±0, 1. (5.4.2)
Das aus der O1s-Emission ermittelte Canhydrid/Ccarbonyl-Verhältnis von 1:(2,0±0, 1)
stimmt mit der theoretisch zu erwartenden Stöchiometrie (1:2) sehr gut überein.
Des Weiteren kann unter Berücksichtigung der atomic sensitivity factors (O1s: 0,66,
C1s: 0,296 [36]) für die O1s- bzw. C1s-Emission das Verhältnis von O:C zu 1:(3,8±0, 4)
bestimmt werden. Im Rahmen des Fehlers stimmt das Verhältnis gut mit der erwarteten
theoretischen Stöchiometrie des Moleküls von 1:4 überein.
Eine Betrachtung aller beschriebenen stöchiometrischen Verhältnisse zwischen den Ele-
menten und den einzelnen Komponenten jedes Elementes zeigt deutlich, dass das
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Bindungsenergie (eV) rel. Flächeninhalt
Ocarbonyl 531,9 eV 52,2%
π − π∗C=O 534,3 eV 14,6%
Oanhydrid 533,7 eV 30%
π − π∗C−O−C 535,7 eV 3,1%
Tab. 5.4.2: Bindungsenergien und relative Flächeninhalte der angepassten Voigt-Kurven für die O1s-
Emissionslinie.
PTCDA stabil sublimiert werden kann und auch nicht auf der Oberfläche dissoziiert.
Um mögliche Wechselwirkungen zwischen den Molekülen und dem Substrat zu analy-
sieren, wurden Filme mit unterschiedlichen Filmdicken untersucht. Dazu wurden detail-
lierte Spektren der C1s- und O1s-Emissionslinie aufgenommen und auf Bindungsener-
gieshifts bzw. Verbreiterung der Peaks untersucht. In Abb. 5.4.2 sind die Bindungsener-
gien des Caryl- und Ccarbonyl-Signals der C1s-Emissionslinie in Abhängigkeit der PTCDA
Bedeckung dargestellt. Für die Genauigkeit des Fits wurde ein Fehler von ±0, 1 eV ab-
geschätzt. Das Signal der Kohlenstoffe des Perylenkerns zeigt keine Veränderung der
Bindungsenergie mit zunehmendem Bedeckungsgrad und bleibt im Rahmen des Fehlers






















0 2 4 6 8 10 12
Caryl
Ccarbonyl
(a) Bindungsenergien des Caryl- und
Ccarbonyl-Signals in der C1s-Emissionslinie in
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(b) Gaussbreiten des Carly- und Ccarbonyl-
Signals in der C1s-Emissionslinie in Abhängig-
keit von der PTCDA-Menge.
Abb. 5.4.2: Bindungsenergien und Gaussbreiten des Carly- und Ccarbonyl-Signals in der C1s-
Emissionslinie in Abhängigkeit von der PTCDA-Menge.
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nerlei Bindungsenergieverschiebung und es erscheint unverändert bei einer Energie von
288,8 eV. Dies lässt darauf schließen, dass es keine stärkeren Wechselwirkungen, wie z. B.
auf der mit Silber passivierten Si(111)-Oberfläche [88], zwischen den Kohlenstoffatomen
des Moleküls und der Oberfläche gibt. Um noch detailliertere Aussagen über die Wech-
selwirkung machen zu können, wird die Gaussbreite der Carbonyl- und Aryl-Signale in
Abhängigkeit von der PTCDA-Menge analysiert. Wie schon in Abschnitt 2.7 geschil-
dert wurde, ist die Gaussbreite durch die instrumentelle Auflösung und kleine chemische
Verschiebungen definiert. Sollten sich Wechselwirkungen zwischen den Molekülen und
dem Substrat in einer kleinen chemischen Verschiebungen äußern, würde dies zu einer
Verbreiterung des Peaks führen. In Abb. 5.4.2 ist die Gaussbreite in Abhängigkeit des
Bedeckungsgrades dargestellt. Im Rahmen des Fehlers, welcher zu ±0, 05 eV abgeschätzt
wurde, zeigt sich keinerlei Veränderung in der Breite der Caryl- und Ccarbonyl-Peaks in
Abhängigkeit von der PTCDA-Menge, was analog zu der Bindungsenergieanalyse auf
keine starken Wechselwirkungen hinweist. Die Signale zeigen im Rahmen des Fehlers
eine konstante Gaussbreite von 1,71 eV bzw. 1,40 eV.
Um die Wechselwirkung zwischen den Sauerstoffatomen des Moleküls und dem Substrat
noch genauer zu untersuchen, wurde auch die O1s-Emissionslinie im Detail analysiert.
In Abb. 5.4.3 ist die Bindungsenergie der verschiedenen Sauerstoffsignale in Abhängig-
keit von der Bedeckung dargestellt. Das Signal des verbrückenden Sauerstoffes weist
unabhängig von der Bedeckung eine Bindungsenergie von 533,7 eV auf. Eine Analyse
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Abb. 5.4.3: Bindungsenergien und Gaussbreiten des Ocarbonyl- und Oanhydrid-Signals in der O1s-
Emissionslinie in Abhängigkeit von der PTCDA-Menge.
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zunehmender Schichtdicke. Wird der Submonolagen-Bereich genauer analysiert, so ist
eine geringe systematische Verschiebung des Signals zu niedrigeren Bindungsenergien
zu beobachten. Diese Bindungsenergieverschiebung deutet auf eine Wechselwirkung zwi-
schen den Carbonylsauerstoffen und dem Substrat hin. Die Verschiebung zu niedrigeren
Bindungsenergien lässt auf einen Ladungstransfer (charge-transfer) von den Carbonyl-
sauerstoffen in das Substrat schließen. Eine Wechselwirkung zwischen dem Substrat und
den Carbonylsauerstoffen des Moleküls ist sowohl bei der Adsorption von PTCDA auf
der Silber passivierten Si(111)-Oberfläche [101], als auch auf der Ag(111)-Oberfläche
beobachtet worden [89].
Eine Analyse der Gaussbreiten in Abhängigkeit von der Bedeckung zeigt, dass die Peaks
unabhängig von der Bedeckung eine Breite von 1,35 eV bzw. 1,33 eV haben. Somit weisen
sowohl die Bindungsenergien als auch die Gaussbreiten des verbrückenden Sauerstoffes
auf keine starke Wechselwirkung mit dem Substrat hin, und es scheint nur eine Wech-
selwirkung des Moleküls mit dem Substrat über die Carbonylsauerstoffe zu geben.
Wird die O1s-Emissionslinie bei niedrigen Bedeckungen betrachtet, so zeigt diese im Ver-
gleich zum 10ML Spektrum, noch einen zusätzlichen Peak bei einer Bindungsenergie von
530,5 eV (siehe Abb. 5.4.4, rot). In Abb. 5.4.5 ist das Verhältnis dieser Peakintensität zur
Gesamtintensität aller Signale der O1s-Emissionslinie in Prozent gegen die Bedeckung
aufgetragen. Es ist deutlich zu erkennen, dass dieser Peak die höchste Intensität bei
niedrigen Bedeckungen aufweist und in Relation zu den anderen Signalen mit zuneh-
mender Bedeckung immer schwächer wird. Die beobachtete Abnahme mit zunehmender
Bedeckung weist darauf hin, dass dieses Signal aus Wechselwirkungen zwischen den Mo-






















Abb. 5.4.4: O1s-Emissionslinie eines 0,5ML
dicken PTCDA-Films. Das experimentelle
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Abb. 5.4.5: Relative Intensität der in Abb.
5.4.4 rot markierten Spezies in Abhängigkeit
des Bedeckungsgrades.
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Abb. 5.4.6: Bindungsenergie der Si2p-Emissionslinie in Abhängigkeit von der Bedeckung.
vermuten, dass Wechselwirkungen zwischen den Carbonylsauerstoffen und dem Substrat
in Form eines charge-transfers vom Substrat vorliegen. Ein solches Signal wurde ebenfalls
von Gustafsson et al. [86] bei der Adsorption von PTCDA auf Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag
beobachtet. Sie beobachteten auch ein um etwa -1 eV zur Carbonylemission verschobenes
Signal, welches mit zunehmender Bedeckung an Intensität verliert. Auch sie interpretie-
ren dieses Signal als Wechselwirkung zwischen den Carbonylsauerstoffen des Moleküls
und dem Substrat in Form eines charge-transfers.
In Abb. 5.4.6 sind die Bindungsenergie der Si2p-Emissionslinie in Abhängigkeit des Be-
deckungsgrades sowie ein exemplarischer Fit der Si2p-Emissionslinie dargestellt. Auf-
grund der deutlich höheren Intensität der Emissionslinie werden statistische Schwankun-
gen verringert, weshalb sie genauer angefittet werden kann. Daher wird hier ein geringerer
Fehler für die Bindungsenergie angenommen (±0, 05 eV ). Im Bereich bis zu 1ML ist eine
geringfügige Verschiebung zu höheren Bindungsenergien zu erkennen. Die Verschiebung
zu höheren Bindungsenergien ist konsistent mit dem angenommenen charge-transfer von
den Carbonylsauerstoffen ins Substrat.
Weiterhin wurde die Bi4f7/2-Emissionslinie in Abhängigkeit der Bedeckung analysiert. Im
Rahmen des Fehlers zeigt die Emissionslinie keinen Bindungsenergieshift (siehe Anhang,
Tab. A.1.1), was auf keine starken Wechselwirkungen zwischen dem Bismut und dem
PTCDA hindeutet.
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5.4.2. Strukturelle Untersuchungen
Während im vorherigen Teilabschnitt das Augenmerk auf den Wechselwirkungen zwi-
schen den Molekülen und dem Substrat lag, soll in diesem Abschnitt die Struktur der
Moleküle auf der Oberfläche diskutiert werden.
Abb. 5.4.7: Beugungsbild der reinen
Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche bei
34 eV.





In Abb. 5.4.7 ist das Beugungsbild der reinen Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche
dargestellt. Aufgrund der niedrigen Energie können nur die 1
3
-Reflexe dieser Struktur
beobachtet werden. Nach der Deposition von 1ML PTCDA sind die Reflexe der
√
3-
Struktur noch stark ausgeprägt. Zusätzlich können scharf ausgeprägte Beugungsreflexe,
welche konzentrisch um den (00)-Reflex angeordnet sind, unterschiedlicher Intensitä-
ten beobachtet werden (siehe Abb. 5.4.8). Die sechszählige Symmetrie des Beugungs-
bildes lässt sich wiederum durch die Symmetrie des Substrates erklären. Genau wie die
Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-Oberfläche weist auch die Si(111)√3×√3R-30◦-Bi-Oberfläche
eine C3v-Symmetrie auf. Die intensitätsstarken Reflexe zeigen wieder die bekannte drei-
eckige Anordnung der Reflexe und können durch eine HB-Struktur erklärt werden (siehe
Abb. 5.4.8). Die aus dem Beugungsbild bestimmten Längen der Gittervektoren (siehe
Tab. 5.4.3) zeigen eine leicht größere Einheitszelle im Vergleich zur α- oder β-Phase
des Volumen-PTCDA (α:(19,98×11,96)Å2, β:(19,30×12,45)Å2 [102]). Wird der in Abb.
5.4.8 gelb markierte Bereich genauer betrachtet (siehe Abb. 5.4.9), so ist aus dem Beu-
gungsbild ersichtlich, dass die (10)- und (01)-Reflexe (grün) nicht komplett ausgelöscht
sind. Dies weist darauf hin, dass der Winkel zwischen Einheitsvektoren nicht genau 90◦
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3×√3R-30◦-Bi
Struktur Matrix (±0, 01) b1 (Å) b2 (Å) β (◦) α (◦)
HB1
(
1, 58 −1, 84
1, 89 1, 80
)
20,2±0, 2 12,7±0, 1 90,0±0, 5 57,4±0, 5
HB2
(
2, 97 0, 16
0, 99 2, 18
)
19,8±0, 2 12,9±0, 1 90,0±0, 5 92,6±0, 5
HB3
(
1, 32 −0, 81
2, 65 3, 14
)
20,0±0, 2 12,7±0, 1 90,0±0, 5 22,3 ±0, 5
HB4
(
1, 54 −0, 53
2, 34 3, 31
)
20,0±0, 2 12,7±0, 1 90,0±0, 5 14,2 ±0, 5
HB5
(
1, 58 −0, 44
2, 25 3, 31
)
20,2±0, 2 12,60 ±0, 1 90,0±0, 5 12,0 ±0, 5
HB6
(
1, 68 −0, 35
2, 12 3, 34
)
20,0 ±0.2 12,8 ±0, 1 90,0±0, 5 9,3 ±0, 5
BW
(
0, 5 −1, 43
1, 92 1, 43
)
11,9 ±0, 1 11,9 ±0, 1 91,5±0, 5 45,7±0, 5
BWM
(
1, 59 −0, 64
1, 58 2, 23
)
13,6 ±0, 1 13,6 ±0, 1 92,4±0, 5 76,2 ±0, 5
PS
(
0, 29 −2, 22
2, 04 2, 19
)
14,5 ±0, 1 16,2 ±0, 2 117,5±0, 5 63,3 ±0, 5
Tab. 5.4.3: Überblick über alle identifizierten Strukturen auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-Bi-Oberfläche.
b1 und b2 definieren die Einheitszelle und β ist der Winkel zwischen ~b1 und ~b2. α ist der Winkel zwischen
dem Einheitsvektor ~b1 des PTCDA und dem Einheitsvektor ~a1 des Substrates.
beträgt und somit die Symmetrie der Einheitszelle nicht mehr p2gg ist. Sowohl die leicht
größere Einheitszelle als auch der veränderte Winkel kann durch die im XPS beobach-
teten Wechselwirkungen zwischen den Carbonylsauerstoffen und dem Substrat erklärt
werden (siehe Abschnitt 5.4.1). Es ist denkbar, dass die veränderte Elektronendichte an
den Carbonylsauerstoffen die intermolekularen Wechselwirkungen beeinflusst und dies
zu einer leichten Strukturveränderung führt. Darüber hinaus lässt sich aus der Abb. 5.4.9
erkennen, dass sich noch fünf weitere HB-Strukturen auf der Oberfläche ausbilden. Die
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Abb. 5.4.9: (a) Vergrößerter Ausschnitt des in Abb. 5.4.8 gelb markierten Bereiches. Die Reflexe
der verschiedenen HB-Strukturen sind farbig gekennzeichnet. (b) Vergrößerter Ausschnitt des in Abb.
5.4.9 (a) grün markierten Bereiches. (c) Vergößerter Ausschnitt des in Abb. 5.4.9 (a) gelb markierten
Bereiches.
Reflexe der zweiten und dritten HB-Struktur sind gut ausgeprägt und klar ersichtlich
(rot und braun). Im Gegensatz dazu überlappen sich die (20)-, (11)- und (11)-Reflexe
der vierten und fünften (hellblau, gelb) HB-Struktur zum Teil und erscheinen somit im
Übersichtsscan nur als lang gezogene Beugungsreflexe. Erst eine detaillierte Ansicht die-
ses Bereiches zeigt die deutlich separierten Beugungsreflexe (siehe Abb. 5.4.9 (b)) der
beiden Strukturen. Die sechste HB-Struktur weist nur sehr schwach ausgeprägte Reflexe
auf, welche auch teilweise mit den Reflexen der ersten HB-Struktur zusammenfallen. In
Abb. 5.4.9 (c) ist der Bereich um die (20)-, (11)- und (11)-Reflexe der ersten HB-Struktur
detaillierter dargestellt. Im Linienprofil sind eindeutige Schultern an den (11)-Reflexen
zu erkennen (siehe Abb. 5.4.9 (c), Pfeile). Diese werden durch die (11)- bzw. (11)-Reflexe
der sechsten HB-Struktur verursacht. Im Rahmen des Fehlers weisen alle Strukturen die
gleiche Größe der Einheitszelle auf (siehe Tab. 5.4.3). Die Ausrichtung der Strukturen,
in Bezug zum Substrat, ist jedoch bei jeder Struktur unterschiedlich (siehe Tab. 5.4.3).
Mit den aus dem Beugungsbild bestimmten Winkeln und Längen der verschiedenen
HB-Phasen lässt sich eine geometrische Simulation des LEED-Bildes durchführen. Ein
Vergleich der Simulation mit dem tatsächlich gemessenen SPA-LEED-Bild ist in Abb.
5.4.10 dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass das experimentelle Beugungsbild
sehr gut durch die geometrische Simulation beschrieben wird. Die Abweichung zwischen
Simulation und Experiment am Bildrand ist auf die Verzerrung des experimentellen
SPA-LEED-Bildes zurückzuführen. Es gibt jedoch eine Vielzahl von sehr schwachen
Reflexen, welche nicht durch die Simulation beschrieben werden. In Abb. 5.4.11 sind
die nicht beschriebenen Reflexe zur Verdeutlichung rot markiert.
Ein Teil dieser Beugungsreflexe kann durch die sogenannte „Backstein-Struktur“ (engl.
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Abb. 5.4.10: Vergleich der geometrischen Si-
mulation mit dem experimentellen Beugungs-
bild.




Oberfläche. Die ungeklärten Beugungsreflexe
sind rot markiert.
brick-wall (BW)) erklärt werden. Die reziproken Gittervektoren dieser Struktur sind in
Abb. 5.4.12 rot eingezeichnet. Eine solche Molekülanordnung wurde bis jetzt nur auf der
Ag(110)-Oberfläche beobachtet [63]. Glöckler et al. [63] bestimmten die Dimension der
Einheitszelle auf der Ag(110)-Oberfläche zu 11,9Å×11,9Å, welche identisch mit der Ab-
messung der hier gefundenen Struktur ist (siehe Tab. 5.4.3). Mit Hilfe der STM-Analysen
auf der Ag(110)-Oberfläche [63] kann der Strukturvorschlag in Abb. 5.4.12 gemacht wer-
den. Wird die brick-wall -Struktur hinsichtlich der intramolekularen Ladunsgverteilung
betrachtet, so lässt sich feststellen, dass sich bei dieser Anordnung die negativen Par-
tialladungen der Anhydridgruppe benachbarter Moleküle repulsiv gegenüberstehen. Im
Vergleich dazu liegen in der HB-Struktur die Endgruppen nahe der positiven Partialla-
dungen der H-Atome benachbarter Moleküle, also in attraktiver Position. Daraus lässt
sich folgern, dass bei der BW-Struktur die Substrat-Adsorbat-Wechselwirkungen eine
entscheidende Rolle spielen und die attraktiven Adsorbat-Adsorbat-Wechselwirkungen
geringer sein müssen als bei der HB-Struktur.
Darüber hinaus kann noch eine weitere Struktur beobachtet werden, die fast identisch
mit der BW-Struktur ist. Die Vektoren der reziproken Einheitszelle sind in Abb. 5.4.12
grün eingezeichnet. Die Einheitsvektoren dieser Struktur (BWM) schließen im Rahmen
des Fehlers den gleichen Winkel wie die der BW-Struktur ein, jedoch weisen sie eine
unterschiedliche Länge auf (siehe Tab. 5.4.3). Diese Struktur wurde bis jetzt weder auf
Halbleitersubstraten noch auf Metallen beobachtet. Im Vergleich mit der BW-Struktur
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Oberfläche (34 eV) mit eingezeichneten rezi-
proken Gittervektoren der BW-Struktur (rot)







Abb. 5.4.13: Schematischer Struktur-





liegt der Schluss nahe, dass die Moleküle leicht gegeneinander verdreht sind, um so
der energetisch ungünstigen Kopf-an-Kopf-Anordnung zu entgehen, und somit weniger
kompakt angeordnet sind. Dies könnte bedeuten, dass sich die Struktur in Bereichen der
Oberfläche ausbildet, in denen die Substrat-Molekül-Wechselwirkungen schwächer sind
verglichen mit den Bereichen der BW-Struktur. Wie in Abschnitt 3.1 schon angedeutet
wurde, besteht die Möglichkeit, dass es Bereiche mit unterschiedlicher Bismutbedeckung
(1ML bzw. 2
3
ML) auf der Oberfläche gibt. Die unterschiedlichen Bedeckungen beeinflus-
sen vermutlich auch die Molekül-Substrat-Wechselwirkungen und können einen Grund
für die leicht unterschiedliche Struktur darstellen. Ferner besteht die Möglichkeit, dass
diese Struktur beispielsweise an der Grenzfläche zwischen der HB- und der BW-Struktur
oder aber an Defekten des Substrates ausgebildet wird. Sowohl der Grund für die Ausbil-
dung dieser Struktur als auch ein genaues Strukturmodell kann anhand der vorliegenden
SPA-LEED-Daten im Rahmen dieser Arbeit nicht gegeben werden.
Neben den Beugungsreflexen dieser beiden sehr ähnlichen Strukturen können noch zu-
sätzliche Reflexe einer weiteren Struktur beobachtet werden. Die Beugungsspots erster
Ordnung sowie die reziproken Einheitsvektoren dieser Struktur sind in Abb. 5.4.14 gelb
markiert. Die aus dem Beugungsbild bestimmte Dimension und der Winkel in der Ein-
heitszelle dieser Struktur (PS) sind in Tab. 5.4.3 zusammengefasst. Ein ähnliches Beu-
gungsbild ist von der Adsorption von Perylen auf Au(111)-Oberflächen bekannt [103].
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Oberfläche (34 eV). Die Einheitsvektoren der
PS-Struktur sowie einige Beugunsgreflexe er-







Abb. 5.4.15: Schematischer Struktur-





Auf der Grundlage dieser Perylenstruktur kann der in Abb. 5.4.15 dargestellte Struktur-
vorschlag entwickelt werden. Während in der Perylenstruktur die Moleküle Kopf-an-Kopf
stehen, ist dies, wie schon erwähnt, aufgrund der repulsiven Wechselwirkungen der Anhy-
dridgruppen der PTCDA-Moleküle eher unwahrscheinlich. Aus diesem Grund wurden in
dem Strukturmodell gegeneinander verdrehte Moleküle angenommen. Wie jedoch schon
bei den anderen unbekannten Strukturen lassen auch hier die SPA-LEED-Daten keinen
Schluss auf die genaue Orientierung der Moleküle in der Einheitszelle zu.
Auf der Grundlage der bestimmten Überstrukturmatrizen kann das in Abb. 5.4.16 ge-
zeigte Beugungsbild simuliert werden. Die Reflexe der sechs verschiedenen HB-Phasen
sind durch gelbe Punkte dargestellt, während die Beugungsspots der drei anderen Struk-
turen farbig hervorgehoben sind. Die Simulation weist eine gute Übereinstimmung mit
dem experimentellen Bild auf und beschreibt fast alle beobachteten Reflexe. Es gibt
jedoch noch einige Beugungsreflexe, welche durch die verschiedenen Strukturen nicht
erklärt werden können. In Abb. 5.4.17 sind die noch ungeklärten Reflexe rot markiert.
Es ist möglich, dass manche dieser Reflexe durch eine Superzelle verursacht werden. An-
hand der vorliegenden Beugungsbilder kann der Ursprung dieser sehr schwachen Reflexe
nicht geklärt werden, und es bedarf hierzu weiterer Untersuchungen. Genau wie auf der
Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-Oberfläche wurde eine Wachstumsreihe mit verschiedenen Be-
deckungen aufgenommen, um die Ausbildung der verschiedenen Strukturen des PTCDA
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Abb. 5.4.16: Vergleich des geometrisch simu-
lierten Beugungsbilds mit dem experimentellen
Beugungsbild (HB: gelb, BW: türkis, BWM:
grün, PS: rot).




Oberfläche (34 eV). Die ungeklärten Beugungs-
reflexe sind rot markiert.
auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-Bi-Oberfläche zu bestimmen. In Abb. 5.4.18 sind die Beu-
gungsbilder bei unterschiedlichen PTCDA-Bedeckungen dargestellt. Wird das Beugungs-
bild für eine Bedeckung von 0,3ML betrachtet, so sind neben den Substrat-Reflexen nur
die Reflexe der HB1-Struktur ausgeprägt. Mit zunehmender Bedeckung (0,5ML) zeigt
das Beugungsbild zusätzlich zu den Reflexen der HB1-Struktur sehr schwache Reflexe der
weiteren HB-Strukturen (siehe Abb. 5.4.19). Des Weiteren können bei dieser Bedeckung
schon die (10)- und (01)-Reflexe der HB1-Struktur beobachtet werden. Dies legt den
Schluss nahe, dass die Verzerrung der Einheitszelle, wie schon oben angenommen, durch
Molekül-Substrat-Wechselwirkungen verursacht wird. Ab einer Bedeckung von 1ML sind
die Reflexe aller HB-Phasen gut zu erkennen und gewinnen mit zunehmender Bedeckung
an Intensität. Eine Analyse der Abmessungen der Einheitszellen der verschiedenen HB-
Phasen ergibt keine Veränderung mit zunehmender Bedeckung. Darüber hinaus nehmen
auch die Intensitäten der (10)- und (01)- Reflexe der HB1-Struktur deutlich mit dem
Bedeckungsgrad zu und sind bei 10ML stark ausgeprägt. Sowohl die gleichbleibenden
Abmessungen der Einheitszelle, als auch die Abweichung von der p2gg-Symmetrie weist
daraufhin, dass die durch Molekül-Substrat-Wechselwirkungen verursachte Verzerrung
der Einheitszelle auch bei hohen Bedeckungen erhalten bleibt.
88
5.4. Adsorption von PTCDA auf Si(111)
√
3×√3R-30◦-Bi
Abb. 5.4.18: Beugungsbilder für ausgewählte Bedeckungen des PTCDA (34 eV).
Abb. 5.4.19: Detaillierter Ausschnitt
des Beugungsbildes für 0,5ML.
Zusätzlich ist zu erkennen, dass die Beugungsreflexe
der BW-, BWM- und PS-Strukturen bei einer Be-
deckung von 1ML die höchste Intensität aufweisen
und mit zunehmender Bedeckung wieder schwächer
werden. Das bestätigt die oben formulierte Annah-
me, dass diese Strukturen durch Molekül-Substrat-
Wechselwirkungen verursacht werden, welche mit zu-
nehmender Bedeckung immer weiter in den Hinter-
grund treten.
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5.4.3. Morphologische Untersuchungen
Ergänzend zu den XPS- und SPA-LEED-Untersuchungen wurden STM-Analysen durch-
geführt. Um verlässliche Informationen über die Größe der Oberflächenstrukturen ma-




3×√3R-30◦-Bi-Oberfläche ist in Abb. 5.4.20 (a) dargestellt. Es zeigt
sich eine sehr glatte, gestufte Oberfläche, welche vereinzelt größere Oberflächendefekte
aufweist. Wird die Oberfläche genauer betrachtet, so zeigen sich noch kleinere Defekte
auf den Terrassen (siehe Abb. 5.4.20, schwarze Pfeile). Ebenso lässt sich beobachten,
dass vor allem an den Stufenkanten die Passivierung nicht perfekt ist (siehe Abb.5.4.20,
rote Pfeile).
Abb. 5.4.20: STM-Bilder der reinen Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche (Utip=-2V, IT=0,3 nA).
(a) Übersichtsscan der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche. (b) Vergrößerter Ausschnitt des in Abb.
5.4.20 (a) gekennzeichneten Bereiches.
In Abb. 5.4.21 ist sowohl nochmals die reine Oberfläche als auch die Oberfläche mit
unterschiedlichen PTCDA-Bedeckungen dargestellt. Wird die Oberfläche bei einer Be-
deckung von 0,5ML analysiert, so ist das PTCDA deutlich in großen Bereichen auf
den Terrassen der Oberfläche zu erkennen (helle Bereiche). Darüber hinaus können nur
sehr wenige kleine Inseln des PTCDA beobachtet werden, was auf eine hohe Mobilität
der Moleküle auf der Oberfläche schließen lässt. Weiterhin ist zu erkennen, dass das
Wachstum im step flow stattfindet, wie es auch bei dem Wachstum von PTCDA auf der
Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-Oberfläche beobachtet werden konnte [104]. Im oberen Bereich
des Bildes formieren sich vereinzelt schon weitere Lagen. Da dieses Inselwachstum im
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weiteren Verlauf des Wachstums nicht mehr beobachtet werden konnte, wird vermutet,
dass es z. B. durch überschüssiges Bismut, Oberflächendefekte oder Verunreinigungen in-
duziert wird. Weiterhin können an den Stufenkanten vermehrt weiße Punkte beobachtet
werden, wie in dem höher aufgelösten Bild deutlich zu erkennen ist (siehe Abb. 5.4.22
(a), weiße Pfeile). Bei diesen weißen Punkten handelt es sich höchstwahrscheinlich um
PTCDA-Moleküle, die an den manchmal weniger gut passivierten Stufenkanten durch
die DB des Si(111) festgesetzt werden. Es kann jedoch auch nicht ausgeschlossen werden,
dass es sich hierbei zum Teil um überschüssiges Bi auf der Oberfläche handelt. Solche
hellen Punkte an den Stufenkanten wurden auch bei dem Wachstum von PTCDA auf
der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Ag-Oberfläche beobachtet [104]. Swarbrick diskutiert diese
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Merkmale in seiner Arbeit jedoch nicht [104]. Allerdings ist es auch hier naheliegend,
dass es sich um die Adsorption von Molekülen auf schlecht oder gar nicht passivierten
Si Bereichen und um überschüssiges Ag auf der Oberfläche handelt.
Weiterhin lässt sich erkennen, dass die Moleküle manchmal nicht bis an die Stufen-
kante wachsen. Auch dies deutet auf eine ungenügende Passivierung der Stufenkanten
hin oder wird durch das überschüssige Bismut verursacht. Es ist gut zu erkennen, dass
die Defekte der reinen passivierten Oberfläche auch in der aufgewachsenen Moleküls-
chicht wiederzufinden sind (rote Pfeile). Ähnlich wie bei den Stufenkanten wächst das
PTCDA um diese Defekte herum. Im Gegensatz zu den Stufenkanten scheint hier jedoch
keine starke PTCDA-Si-Wechselwirkung vorzuliegen, da sich keine Anhäufung von un-
geordneten Molekülen ausbildet. Dies kann daraus resultieren, dass diese Defekte besser
passiviert sind als die Stufenkanten. Wird der Bereich auf den Stufenkanten noch höher
aufgelöst, so erscheint jedes Molekül als ein einzelnes helles topographisches Merkmal.
Die typische HB-Struktur, bestehend aus alternierenden gegeneinander gekanteten Mo-
lekülen, ist eindeutig zu erkennen (siehe Abb. 5.4.22 (b)). In Abb. 5.4.22 (c) ist ein
vergrößerter Ausschnitt der Oberfläche zu sehen. Zur Übersichtlichkeit sind die Ein-
heitszelle sowie die Moleküle in der Einheitszelle eingezeichnet. Die Abmessungen der
Einheitszelle betragen (12,6±0, 6×19,7±1, 0)Å2 und sind somit konsistent mit den aus
den SPA-LEED-Untersuchung bestimmten Abmessungen für die HB-Strukturen (siehe
Tab. 5.4.4). Des Weiteren können in Abb. 5.4.22 (b) noch heller erscheinende Molekü-
25 nm 2 nm 5 nm
(a) (b)
(c)
Abb. 5.4.22: (a) STM-Bild einer mit PTCDA bedeckten Terrasse (133 nm×133 nm, Utip=-2V,
IT=0,3 nA). (b) Hochaufgelöster Bereich auf der Terrasse (33 nm×33 nm, Utip=-2V, IT=0,3 nA) und
(c) vergrößerter Ausschnitt aus Bild 5.4.22 (b) (5 nm×5 nm). Die Einheitszelle sowie die Moleküle in
der Einheitszelle sind schematisch eingezeichnet.
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Abb. 5.4.23: Links: Hochaufgelöster Bereich aus Abb. 5.4.22 (b) (16 nm×16 nm, Utip=-2V,
IT=0,3 nA). Rechts: Linienprofil entlang der eingezeichneten Linie.
le beobachtet werden (weiße Pfeile). Eine mögliche Erklärung für diese Merkmale wäre
z. B. die Adsorption von Molekülen über Defekten bzw. bereits adsorbierte Moleküle
der zweiten Lage. In Abb. 5.4.23 (links) ist ein Bereich aus Abb. 5.4.22 (b) detaillierter
aufgelöst. Die HB-Struktur der Moleküle ist noch deutlicher zu erkennen, jedoch zeigt
sich auf Grund der fehlenden Driftkorrektur des verwendeten Systems eine leichte Drift
in dem Bild. Des Weiteren lässt sich ein deutlicher Kontrastunterschied zwischen den
Molekülreihen erkennen. Das Linienprofil quer zu den Reihen verdeutlicht diesen Un-
terschied nochmals (siehe Abb. 5.4.23 (rechts)). Ein Kontrastunterschied zwischen den
Molekülreihen der HB-Struktur in der ersten Monolage konnte schon bei der Adsorption
von PTCDA auf Ag(111) [105] oder Cu(111) [10] beobachtet werden. Die Autoren füh-
ren dies darauf zurück, dass die Moleküle an unterschiedlichen Adsorptionsplätzen auf
der Oberfläche sitzen und somit eine unterschiedlich starke Anbindung an das Substrat
haben. Wie die SPA-LEED-Untersuchungen zeigen, ist jedoch keine der HB-Strukturen
kommensurabel, weshalb eine periodische Anbindung an zwei verschiedene Adsorptions-
plätze ausgeschlossen werden kann. Wahrscheinlicher ist, dass der Kontrastunterschied
durch die unterschiedliche Ausrichtung der Moleküle zum Substrat verursacht wird, wie
es z. B. bei der Adsorption von PTCDA auf Graphit beobachtet wurde [106]. Die Auto-
ren beobachten dabei im STM eine Kontrastmodulation der Moleküle, je nachdem wie
die Molekülachsen zur C-C-Bindung des Substrates ausgerichtet sind. Somit ist es na-
heliegend, dass die hier beobachtete Modulation durch die unterschiedliche Ausrichtung
von der Molekülachse zu der Oberfläche hervorgerufen wird.
Zusätzlich zu der HB-Struktur konnte noch die in Abb. 5.4.24 (oben) gezeigte Struktur
beobachtet werden. Im Gegensatz zu den Bildern der HB-Struktur erscheinen die Mole-
küle jedoch nicht als ein einziger heller Fleck, sondern als zwei helle Ovale (siehe Abb.
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Abb. 5.4.24: Oben: STM-Aufnahme
einer nahezu quadratischen Struktur
(0,5ML, 16 nm×16 nm, Utip=+2V,
IT=0,3 nA). Inset: Darstellung des
HOMO des PTCDA [107]. Unten:
Linienprofil entlang des in Abb. 5.4.24
(oben) schwarz markierten Bereiches.
Abb. 5.4.25: Vergleich des experimentellen
Beugungsbild mit der geometrische Simulation
der nahezu quadratischen Struktur.
5.4.24), was auf die veränderten Tunnelparameter zurückzuführen ist. Die Ovale können
durch das HOMO der Moleküle erklärt werden (siehe Abb. 5.4.24 (oben), Inset) [107]. Im
Linienprofil ist eindeutig zu erkennen, dass nur jedes zweite Molekül eine Doppelstruktur
in Richtung des Linienprofils aufweist (Abb. 5.4.24 (unten)). Aufgrund dieser Struktur
kann deshalb auf die Ausrichtung der Moleküle geschlossen werden. Die Moleküle lie-
gen somit nahezu senkrecht zueinander, wie man es von der quadratischen Struktur
kennt (siehe Abschnitt 5.3.1). In Abb. 5.4.24 (oben) ist eine nahezu quadratische (NS)
Einheitszelle in das STM Bild eingezeichnet. Die Abmessungen der Einheitszelle betra-
gen b1=(14,6±1, 4)Å und b2=(14,3±1, 4)Å mit einem eingeschlossenen Winkel von
β=(95±3)◦. Wird diese Struktur im Hinblick auf das Beugungsbild berücksichtigt, so
zeigt sich, dass durch diese Anordnung der Moleküle noch einige ungeklärte Beugungs-
reflexe bestimmt werden können. In Abb. 5.4.25 ist das experimentelle Beugungsbild
mit der geometrischen Simulation für diese Struktur dargestellt. Es ist eine gute Über-
einstimmung bei den Reflexen erster Ordnung zwischen Simulation und Experiment
zu erkennen. Alle weiteren Beugungsreflexe können jedoch im Experiment nicht mehr
wahrgenommen werden, was vermutlich auf die geringe Intensität sowie einer teilweisen
Superposition mit Beugungsreflexen anderer Strukturen zurückzuführen ist. Werden die
Abmessungen dieser Struktur aus dem Beugungsbild bestimmt (siehe Tab. 5.4.4), so sind
sie im Rahmen des Fehlers konsistent mit den aus dem STM bestimmten Abmessungen.
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Wird diese annähernd quadratische Struktur mit der quadratischen Struktur auf der
Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-Oberfläche verglichen, so zeigen sich nicht nur Abweichungen
in dem Winkel zwischen den Einheitsvektoren, sondern auch in den Abmessungen der
Einheitszelle.
xxxxxxxxxxxxxSTM SPA-LEED
Struktur b1 (Å) b2 (Å) β(◦) b1 (Å) b2 (Å) β(◦)
HB 19,7±1, 0 12,6±0, 6 90±3 20,2±0, 2 12,7±0, 1 90,0±0, 5
NS 14,6±1, 4 14,3±1, 4 95±3 15,7±0, 2 15,3±0, 2 95,6±0, 5
Tab. 5.4.4: Aus den STM- und SPA-LEED-Untersuchungen bestimmte Strukturparameter (Als SPA-
LEED Referenz für die HB-Struktur ist die dominante erste Phase eingetragen).
Außer den hier beschriebenen beiden Strukturen konnte keine der im SPA-LEED be-
obachteten Strukturen nachgewiesen werden. Dies ist jedoch nicht verwunderlich, wenn
die schwache Intensität der Reflexe im Beugungsbild sowie der kleine Abbildungsbereich
des STM berücksichtigt wird. Wird die Oberfläche bei höheren PTCDA-Bedeckungen
betrachtet (siehe Abb. 5.4.21), so ist das schon für niedrige Bedeckung beobachtete step
flow -Wachstum auch hier zusehen. Zusätzlich kann bis zu einer Bedeckung von 3,5ML
kein Inselwachstum identifiziert werden. Dies lässt darauf schließen, dass das PTCDA
in einem Frank-van-der-Merwe-Wachstumsmodus auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-Bi auf-
wächst. Solch ein Wachstumsmodus wurde auch schon für PTCDA auf Si(111)
√
3×√3R-
30◦-Ag- [88] und 3C-SiC(001)c(2×2)-Oberflächen [86] beobachtet.
5.4.4. Molekülorientierung
Abb. 5.4.26: Schematische Darstellung der π-
Orbitale des PTCDA Moleküls [100].
Wie schon in Abschnitt 2.6 beschrie-
ben wurde, ermöglicht NEXAFS über die
Ausrichtung des Übergangsdipolmoments
(TDM) einen Rückschluss auf die Orien-
tierung der Moleküle auf der Oberfläche
zu ziehen. In Abb. 5.4.26 ist das π-System
des PTCDA-Moleküls durch p-Orbitale
an den Kohlenstoffatomen dargestellt und
kann durch den Vektor ~π, welcher senk-
recht zum Molekül gerichtet ist, beschrie-
ben werden. Nach Gleichung 2.6.2 ist die höchste Intensität der π∗-Übergänge zu erwar-
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ten, wenn der elektrische Feldvektor eine parallele Komponente zu ~π hat während keine
Intensität gemessen wird, wenn der Feldvektor parallel dazu ist. Um die Orientierung der
PTCDA-Moleküle auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche zu bestimmen, wurden
Spektren bei unterschiedlichen Winkeln, bezogen auf die Oberflächennormale und den
einfallenden Röntgenstrahl, aufgenommen.
In Abb. 5.4.27 ist das Spektrum der Kohlenstoff-K-Kante eines 10ML dicken PTCDA-
Films für einen Winkel von 70◦ dargestellt. Die Vielzahl der Resonanzen in dem Spek-
trum der Kohlenstoff-K-Kante ist ein Indiz für die Existenz von verschiedenartigen π∗-
Orbitalen mit unterschiedlichen Energien. Das erste Signal bei einer Bindungsenergie
von 284,2 eV stammt aus dem elektronischen Übergang aus dem C-H und C=C=O 1s-
Zustand in das LUMO [100]. Die nächste Resonanz bei 285,4 eV ist den elektronischen
Übergängen von den C=C und C-H 1s Orbitalen in das LUMO+1 zuzuordnen [100]. Die
Resonanzen der Carbonylkohlenstoffatome erscheinen im Spektrum der Kohlenstoff-K-
Kante bei Bindungsenergien von 288,0 eV (LUMO) und 288,6 eV (LUMO+1). Die be-
obachteten Resonanzen und deren Bindungsenergien stimmen sehr gut mit NEXAFS-
Untersuchungen anderer Arbeitsgruppen überein [12,86,100].
Abbildung 5.4.28 zeigt NEXAFS-Spektren der Kohlenstoff-K-Kante eines 10ML dicken
Filmes auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche bei verschiedenen Winkeln. Den
Spektren ist eine eindeutige Winkelabhängigkeit der π∗ Resonanzen zu entnehmen. Die
Resonanzen besitzen ihre höchste Intensität bei einemWinkel von 70◦ und ihre niedrigste
bei Normaleinfall. Unter Berücksichtigung der Ausrichtung der π-Orbitale des PTCDA
Moleküls (siehe Abb. 5.4.26) bedeutet dies, dass ein Großteil aller Moleküle mit ihrer
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Abb. 5.4.27: NEXAFS-Spektrum der
Kohlenstoff-K-Kante eines 10ML dicken

























Abb. 5.4.28: NEXAFS Spektren der
Kohlenstoff-K-Kante eines 10ML dicken
PTCDA-Films auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-
Bi-Oberfläche bei verschiedenen Winkeln.
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Molekülachse parallel zum Substrat liegen, was konsistent mit den aus dem STM und
SPA-LEED bestimmten Strukturen ist. Im idealen Fall, wenn alle Moleküle parallel
zum Substrat liegen, sollte die Intensität zwischen 0 und 1 variieren. In Abb. 5.4.28
ist jedoch noch eine deutliche Intensität bei Normaleinfall zu beobachten. Betrachtet
man die Kohlenstoffresonanz bei 285,5 eV genauer (Abb. 5.4.28 (Inset)), so zeigt sich bei
einem Winkel von 20◦ eine kleine Schulter im Signal (Pfeil). Bei Normaleinfall wird das
Signal nicht mehr von der Resonanz bei 285,5 eV dominiert, sondern von einem Peak bei
285,3 eV. Um die Herkunft dieser nicht verschwindenen Resonanz zu klären, wurde eine


















Abb. 5.4.29: NEXAFS-Spektrum der Kohlenstoff-





In Abb. 5.4.29 sind die NEXAFS-
Spektren der Kohlenstoff-K-Kante einer




Oberfläche dargestellt. Das Spektrum
der reinen Oberfläche zeigt zwei Resonan-
zen bei 285,3 eV und 288,6 eV, welche sich
auch im PTCDA-Spektrum wiederfinden.
Es ist naheliegend, dass der Ursprung
dieser Signale in Kohlenstoffkontami-
nationen wie z. B. Kohlenwasserstoffe
oder Kohlenstoffdioxid liegt, welche
beim Transport der Probe außerhalb des
Vakuums auftreten.
Somit zeigen die NEXAFS-
Untersuchungen, dass die Moleküle
mit der Molekülachse parallel zum Sub-
strat liegen und sind somit konsistent mit den SPA-LEED- und STM-Ergebnissen.
Aufgrund der Kontaminationen kann jedoch nicht vollständig geklärt werden, ob
wirklich alle Moleküle liegend angeordnet sind. Im Hinblick auf die ungeklärten
Beugungsreflexe sowie die teilweise für das PTCDA unbekannten Strukturen, wären
deshalb in-situ-Messungen vorteilhaft.
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Abb. 5.4.30: Temperaturkurve der Probenoberflä-
che für verschiedene Leistungen am Netzteil.
Da das in dieser Arbeit verwendete Pyro-
meter nur einen Temperaturbereich von
300 - 1600 ◦C erfassen kann, musste eine
Temperaturkalibrierung der Probe durch-
geführt werden. Mit Hilfe dieser Kalibrie-
rung ist es möglich, aus der angelegten
Heizleistung eine Aussage über die Tem-
peratur zu treffen. Zur Aufnahme der
Kurve wurde die Leistung des Netzteils
in verschiedenen Schrittweiten variiert,
um einen Temperaturbereich von 300 -
1000 ◦C zu erfassen. Die so aufgenomme-
ne Kalibrationskurve sowie die gefittete
Kurve sind in Abb. 5.4.30 dargestellt. Für
die Leistungsmessung wurde ein Fehler
von ±5% und für die Temperaturmessung der Herstellerfehler von ±20 ◦C angenom-
men. Mit Hilfe dieser Kurve konnte die für die folgenden Experimente verwendete Sub-
strattemperatur zu (140±20) ◦C bestimmt werden und liegt somit deutlich unter der
Desorptionstemperatur von 300 ◦C [108].
Abb. 5.4.31: Links: Beugungsbild von 0,5ML PTCDA adsorbiert bei Raumtemperatur (34 eV). Rechts:
Beugungsbild von 0,5ML PTCDA adsorbiert bei 140 ◦C (34 eV).
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Abb. 5.4.32: Links: Beugungsbild von 1ML PTCDA adsorbiert bei 140 ◦C (34 eV). Rechts: Beugungs-
bild von 1,5ML PTCDA adsorbiert bei 140 ◦C (34 eV).
Adsorbiert PTCDA bei einer Substrattemperatur von (140±20) ◦C, so kann das in Abb.
5.4.31 dargestellte Beugungsbild beobachtet werden. Wird das Beugungsbild für eine
Bedeckung von 0,5ML betrachtet, sind analog zu der Adsorption bei Raumtemperatur
scharfe Reflexe verschiedener HB-Strukturen zu erkennen. Die Abmessung der Einheits-
zelle dieser Strukturen ist identisch mit den bei Raumtemperatur beobachteten Dimen-
sionen. Im Gegensatz zu der Adsorption bei Raumtemperatur sind jedoch bei dieser
Bedeckung die Reflexe von vier HB-Phasen schon gut ausgeprägt. Weiterhin zeigen die
Reflexe der Phasen eine nahezu identische Intensität und es prägt sich keine dominante
HB-Phase aus, wie es bei Raumtemperatur der Fall ist. Dies wird darauf zurückgeführt,
dass die dominante Phase energetisch ungünstig ist und somit durch die erhöhte Mo-
bilität der Moleküle auf der Oberfläche nicht mehr so häufig ausgebildet wird. Solch
ein unterschiedliches Adsorptionsverhalten wurde auch schon bei dem Wachstum von
PTCDA auf Au(111) beobachtet [8, 109]. Die Autoren beobachteten, dass bei erhöhter
Temperatur bestimmte Phasen nicht mehr ausgebildet wurden, was sie ebenfalls dar-
auf zurückführten, dass einige Phasen energetisch ungünstiger sind. Des Weiteren ist
zu erkennen, dass die (10)- und (01)-Reflexe der HB1-Phase bei erhöhter Temperatur
nicht beobachtet werden können. Das bedeutet, dass bei diesen Temperaturen auch die
HB1-Phase eine p2gg-Symmetrie aufweist, und somit keine Verzerrung der Einheitszelle
auftritt.
In Abb. 5.4.32 sind die Beugungsbilder für 1ML und 1,5ML PTCDA dargestellt. Bei
beiden Bedeckungen ist deutlich zu erkennen, dass auch mit zunehmendem Bedeckungs-
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grad keine HB-Phase präferiert ausgebildet wird, und alle äquivalenten Beugungsreflexe
die gleiche Intensität aufweisen. Darüber hinaus ist im Vergleich zu den analogen Be-
deckungen bei Raumtemperatur jetzt noch auffälliger, dass die (10)- und (01)-Reflexe
ausgelöscht sind. Des Weiteren bilden sich selbst bei einer Bedeckung von 1,5ML nur
fünf HB-Phasen aus und nicht wie bei Raumtemperatur sechs. Abb. 5.4.33 zeigt einen
vergrößerten Teil des Beugungsbildes aus Abb. 5.4.32 (rechts). Es ist deutlich zu erken-
nen, dass in dem Beugunsgbild die Reflexe einer HB-Phase (weiß) nicht auftreten, und
diese Phase im Vergleich zum Raumtemperaturfilm nicht ausgebildet wird. Ebenso sind
die Reflexe einer weiteren HB-Phase nur sehr schwach im Beugungsbild des Hochtem-
peraturfilms ausgeprägt (gelb). Somit führt die erhöhte Mobilität der Moleküle auf der
Oberfläche dazu, dass bestimmte Phasen nicht mehr auftreten oder nur vereinzelt gebil-
det werden, was darauf schließen lässt, dass diese Phasen energetisch ungünstiger sind
als die anderen HB-Phasen.
Abb. 5.4.33: Vergößerter Teil des Beugungsbilds
aus Abb. 5.4.32 (rechts).
Zusätzlich sind im Beugungsbild für
die Bedeckung von einer Monolage aus-
schließlich Beugungsreflexe des Substra-
tes und der HB-Phasen zu beobachten.
Im Gegensatz zu den Raumtemperatur-
messungen werden bei der Adsorption bei
140 ◦C keine quadratischen, brick-wall -,
BWM- oder PS-Strukturen ausgebildet.
Diese Beobachtung bestätigt die in Ab-
schnitt 5.4.2 gemachte Vermutung, dass
diese Strukturen energetisch ungünstig
sind.
5.5. Zusammenfassung
Anhand von SPA-LEED-Experimenten konnte das Wachstum von PTCDA auf
Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-Oberflächen bei Raumtemperatur untersucht werden. Hierbei
hat sich gezeigt, dass das PTCDA bevorzugt in der vom Volumenmaterial bekannten
HB-Struktur und einer quadratischen Struktur aufwächst. Ein Vergleich dieser Struktu-
ren mit den STM-Analysen von Swarbrick et al. [87] und Gustafsson et al. [88] zeigen
eine gute Übereinstimmung in Bezug auf die Abmessungen der Einheitszellen. Zusätzlich
zu diesen Strukturen konnte eine noch unbekannte PTCDA-Struktur mit schiefwinkliger
Einheitszelle beobachtet werden. Diese Strukturen konnten den Großteil der Beugungs-
reflexe erklären und nur einige wenige, schwache Beungungsreflexe konnten nicht erklärt
werden. Mit zunehmender PTCDA-Bedeckung konnte eine präferierte Ausbildung von
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bestimmten Rotationsdomänen der verschiedenen Phasen beobachtet werden, was in
einer Vorzugsrichtung begründet ist. Diese wird auf einen Symmetriebruch der Substra-
toberfläche zurückgeführt.
Mittels systematischer Photoemissionsanalysen zur Adsorption von PTCDA auf der
Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche bei Raumtemperatur konnten intakte Moleküle
nachgewiesen werden, die im Monolagenbereich über die Carbonylsauerstoffe mit der
Oberfläche wechselwirken. Strukturelle Untersuchungen mit dem SPA-LEED zeigten ein
geordnetes PTCDA-Wachstum in Form von verschiedenen HB-Phasen. Die Abmessun-
gen der Einheitszelle werden dabei durch Molekül-Substrat-Wechselwirkungen beein-
flusst und entsprechen nicht den vom Volumenkristall bekannten Abmessungen. Weiter-
hin sorgen die Wechselwirkungen zwischen der Oberfläche und den Molekülen dafür, dass
die Moleküle im Monolagenbereich zusätzlich noch in einer nahezu quadratischen, einer
brick-wall sowie noch zwei weiteren Strukturen aufwachsen. Während die HB-Struktur
sowie die nahezu quadratische Struktur mit Hilfe von STM-Experimenten nachgewie-
sen werden konnten, waren hingegen alle anderen Strukturen nicht zu beobachten. Dass
diese Strukturen nicht beobachtet werden konnten, wird auf die geringe Häufigkeit die-
ser Strukturen und den kleinen Abbildungsbereich des STM zurückgeführt. Mit dem
STM konnte kein Inselwachstum bis zu einer Bedeckung von 3,5ML beobachtet wer-
den, was auf die hohe Mobilität der Moleküle auf der Oberfläche zurückzuführen ist
und somit auf einen Frank-van-der-Merwe-Wachstumsmodus schließen lässt. Anhand
von NEXAFS-Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass zumindest der Großteil aller
Moleküle mit der Molekülachse parallel zum Substrat liegen. Über strukturelle Untersu-
chungen bei 140 ◦C konnte nachgewiesen werden, dass die Wechselwirkungen zwischen
den Molekülen und dem Substrat einen entscheidenden Einfluss auf die verschiedenen
Strukturen auf der Oberfläche haben.
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Gegenstand dieses Kapitels sind die Reinigungsuntersuchungen der polaren c-plane GaN-
und der unpolaren a-plane GaN-Substratoberfläche. Hierzu werden zwei verschiedene
Reinigungsmethoden verwendet, die sich aus einer Kombination von einem Heizschritt
gefolgt von Ga-Deposition/Desorption-Schritten bzw. einem N2-Plasma-unterstützen
Reinigungsschritt zusammensetzen. Sowohl die Effektivität dieser Reinigungsmethoden
auf die Kontaminate Sauerstoff und Kohlentsoff als auch der Einfluss auf die Morphologie
wird diskutiert. Darüber hinaus wird der Einfluss der Prozesse auf die Probenstöchio-
metrie erörtert.
6.1. Stand der Wissenschaft
Die Sauberkeit einer Halbleiteroberfläche ist von großer Bedeutsamkeit und beeinflusst
maßgeblich die Oberflächenstruktur sowie die elektronischen Eigenschaften und auch die
Reaktivität [110]. Aus diesem Grund stellt die Reinigung von Halbleitermaterialien die
Grundlage der meisten Herstellungsprozesse für Halbleiterbauelemente dar. Reinigung
bedeutet dabei die Entfernung von z. B. nativen Oxiden, organischen Kontaminatio-
nen, metallischen Fremdatomen oder adsorbierten Molekülen. Im Falle von GaN(0001)-
Oberflächen wurde von Prabhakaran et al. [111] und Smith et al. [112] nachgewiesen,
dass die Oberflächen nach dem Luftkontakt eine erhebliche Kontamination aus Sauer-
stoff und Kohlenstoff aufweisen. Speziell die Oxidation von GaN-Oberflächen wurde in
der Diplomarbeit von Tausendfreund untersucht [113]. Im Gegensatz zur Reinigung von
z. B. GaAs- oder Si-Oberflächen ist das Heizen im Vakuum nicht ausreichend, um die
Sauerstoff- und Kohlenstoff-Kontaminate der GaN-Oberfläche vollständig zu entfernen.
Aus diesem Grund beschäftigt sich die Wissenschaft mit den unterschiedlichsten Me-
thoden zur Entfernung der Kontaminationen von der Oberfläche unter Erhaltung der
elektronischen Struktur der gewachsenen GaN-Schichten. Die ersten Studien zur Reini-
gung von GaN-Oberflächen verfolgten einen ex-situ nasschemischen Ansatz. So erreich-
ten Hedmann und Martensson [114] nur eine unvollständige Entfernung der Kontaminate
durch das Ätzen mit H3PO4 und anschließendem in-situ Tempern auf 300 ◦C. Auch Ver-
suche mit den verschiedensten Säuren wie beispielsweise HCl, HF, H2SO4, NH4OH:H2O2
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oder NH4F führten zu keinen zufriedenstellenden Ergebnissen [111,112,115]. Trotz teil-
weiser effektiver Reduzierung der Verunreinigungen zeigten die Untersuchungen, dass
Restbestandteile der verwendeten Chemikalien auf der Probenoberfläche zurückblieben.
Deshalb konzentrierte sich die Forschung vermehrt auf Reinigungsmethoden, die in-
situ durchgeführt werden konnten und nicht mehr auf die Verwendung von Chemikalien
angewiesen waren. Eine Alternative zu den nasschemischen Ansätzen ist die in-situ Be-
handlung der c-plane-Oberflächen durch Sputtern mit Ar+-, Xe+-, N+-Ionen bzw. N+2 -
Ionen [116]. Diese Art der Reinigungsmethode wurde bereits in einigen Publikationen
diskutiert [116–120]. Hunt et al. [116] untersuchten beispielsweise die Reinigung mit Ar+-
, Xe+-Ionen und N+-Ionen gefolgt von einem thermischen Desorptionsschritt. Die Au-
toren zeigten, dass diese Methode jedoch ebenfalls nur einen Teil der Verunreinigungen
entfernte und darüber hinaus auch noch zu einer Reduktion des Stickstoffanteils im GaN
führte. Durch die Verwendung von N+-Ionen und anschließendem Ausheilen bei 500 ◦C
konnte der N-Verlust minimiert und eine wohldefinierte (1×1)-Oberflächenstruktur er-
halten werden [116]. Am erfolgreichsten zeigte sich die Reinigung durch die Behandlung
der Probenoberflächen mit einem N2-Plasma. Lee et al. [121] zeigten, dass durch eine
in-situ Behandlung mit einem N2/H2-Plasma bei 750 ◦C eine innerhalb der Detekti-
onsgrenze von Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) reine GaN-Oberfläche erhalten
wurde. In einer Studie von Oliver et al. [120] wurde der Einfluss des Ionenplasmas mit
einem anschließendem Heizschritt auf die Morphologie untersucht. Nach dieser Behand-
lung zeigten ihre STM-Untersuchungen, dass die Oberfläche unregelmäßig geformte In-
seln sowie Löcher aufwies.
Alternativ zu den Oberflächenreinigungen mit reaktiven Ionenplasmen wurde von vielen
Forschergruppen die Reinigung durch die in-situ Deposition metallischen Galliums ge-
folgt von einer thermischen Desorption untersucht [117, 118, 122–125]. Khan et al. [122]
zeigten durch AES-Untersuchungen, dass durch Heizen in einem Ga-Gasstrom bei 900 ◦C
oder alternativ durch die Deposition einiger ML metallischen Ga bei 620 ◦C mit anschlie-
ßender Desorption bei 670 ◦C nahezu saubere GaN(0001)-Oberflächen erreicht werden
konnten. Die saubere Oberfläche wies eine (1×1)-Oberflächenstruktur mit einer Stö-
chiometrie1 von 1,05 auf. Einige Jahre später konnten diese Ergebnisse durch Maffeis
et al. [123] mittels Soft-XPS-Untersuchungen (SXPS) bestätigt werden. Ein Vergleich
der in-situ durchgeführten Ga-Deposition/Desorption-Reinigungsmethode und der Rei-
nigung durch Sputtern mit N+-Ionen wurde von Bermudez durchgeführt [117]. Die Un-
tersuchungen zeigten, dass beide Reinigungsmethoden zu sauerstofffreien Oberflächen
mit einer (1×1)-Oberflächenstruktur führten. Die Ga-Deposition/Desorption-Methode
zur Reinigung von c-plane GaN-Proben wurde ebenfalls von Widstrand et al. [124,125]
mittels hochauflösenden XPS-Messungen untersucht. Im Rahmen ihrer Untersuchungen
kombinierten die Autoren mehrere Reinigungsschritte wie Ausgasen bei 550 ◦C, Hei-
1Entspricht dem Elementverhältnis von Stickstoff zu Gallium.
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zen im NH3-Gasstrom, Deposition von Ga bei Raumtemperatur und Ga Deposition bei
650 ◦C mit anschließender Desorption im NH3-Gasstrom. Sie konnten zeigen, dass alle
Reinigungsschritte eine effektive Reduzierung der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontami-
nationen bewirkten. Mit der gesamten Reinigungsmethode konnten die Kontaminate auf
10% der Anfangsbedeckung reduziert werden. Darüber hinaus führte die gesamte Reini-
gungsmethode zu einer Verbesserung der Oberflächenstöchiometrie von 4,0 auf 1,1. Die
anfänglich hohe Stöchiometrie führten sie auf eine Ga-Terminierung der unbehandelten
GaN-Probe zurück.
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6.2. Emissionslinien-Formanalyse
Um eine quantitative Aussage über den Reinigungserfolg treffen zu können, mussten alle
gemessenen Emissionslinien nach dem in Abschnitt 2.7.2 beschriebenen Verfahren ange-
fittet werden und bezüglich der auf die atomic sensitivity factors normierten relativen
Intensitäten analysiert werden. Im Folgenden werden die im Rahmen der Reinigungsun-
tersuchung angefitteten Emissionslinien vorgestellt.
Die Ga3d-Emissionslinie
Aufgrund von Überlagerungen der N1s- und C1s-Emissionslinien mit Augerlinien mus-
ste die Ga3d-Emissionslinie sowohl mit der Mg-Anode (für Stöchiometriemessungen)
als auch mit der Al-Anode (als Referenz für Kontaminationen) gemessen werden. Eine
genauere Beschreibung der Überlagerung ist in Referenz [26] gegeben.
In Abb. 6.2.1 ist das detaillierte Spektrum der Ga3d-Emissionslinie einer Probe vor
Reinigungsbeginn dargestellt. Das Spektrum wird durch ein Signal (blau) bei 20,5 eV
dominiert, welches als Beitrag aus dem GaN-Volumenmaterial interpretiert wird. Ein
Vergleich mit Literaturwerten, die im Bereich zwischen 19,5 eV und 19,9 eV beobachtet
werden [36, 125], zeigt eine Verschiebung um ca. +1 eV zu höheren Bindungsenergien.
Diese Verschiebung kann im Rahmen des Reinigungsprozesses kompensiert werden. Wid-
strand et al. [124] beobachteten ähnliche Bindungsenergieverschiebungen über den Reini-
gungsprozess und erklärten diese mit einer Bandverbiegung des GaN. Zusätzlich können
diese Verschiebungen aber auch durch Aufladungseffekte der Probe verursacht werden.
Darüber hinaus kann noch ein weiteres Signal (rot), das in Bezug zu dem Signal des Vo-
lumenmaterials um -1,2 eV verschoben ist, beobachtet werden. Dieses Signal resultiert
aus metallischem Gallium auf der Oberfläche [36,123]. Das dritte Signal (grün) liegt be-
zogen auf die GaN-Volumenspezies um +1 eV zu höheren Bindungsenergien verschoben
und wird oxidischen Galliumverbindungen zugeordnet. Dass dieses Signal oxidischen Ur-
sprungs ist, wird durch diverse Veröffentlichungen gestützt. Li et al. [126] beobachteten
ein Signal mit derselben chemischen Verschiebung und ordneten es einer Ga-O- und/oder
einer Ga-OH-Spezies zu. Maffeis et al. [123] vermuteten unter diesem Signal eine chemi-
sorbierte Sauerstoffspezies. Im „Handbook of XPS“ [36] wird das Signal mit dieser che-
mischen Verschiebung stöchiometrischem Ga2O3 zugeordnet. Des Weiteren kann noch
ein breites Signal (gelb) beobachtet werden, welches der N2s-Emissionslinie zugeordnet
wird. Die Literaturwerte weisen einen Abstand von -2,6 eV [125] und -4,1 eV [117] zum
Signal des GaN-Volumenmaterials auf und zeigen somit eine gute Übereinstimmung mit




Abbildung 6.2.2 zeigt ein detailliertes Spektrum der N1s-Emissionslinie von einer Probe
vor Reinigungsbeginn. Das dominierende Signal (blau) bei 398,1 eV kann der Emissi-
on aus dem GaN-Volumenmaterial zugeordnet werden. Ein Vergleich mit Literaturwer-
ten [36] zeigt eine Verschiebung dieses Signals um +1eV zu höheren Bindungsenergien
und kann wie oben beschrieben durch Bandverbiegungen und/oder mit Aufladungseffek-
ten erklärt werden. Neben dieser als Referenzsignal definierten Volumenspezies können
noch drei weitere Spezies beobachtet werden. Die um -0,5 eV und +0,5 eV von dem
Referenzsignal verschobenen Signale (gelb, grün) werden als Beiträge der GaN(0001)-
Oberfläche interpretiert [125]. Das um -0,5 eV verschobene Signal wird mit einer Rumpf-
niveauverschiebung des oberflächengebundenen, anionischen N-Atoms zu niedrigeren
Bindungsenergien erklärt [125]. Das zu höheren Bindungsenergien verschobene Signal
kann sowohl in den Untersuchungen von Widstrand et al. [125] als auch im Rahmen
dieser Arbeit nicht erklärt werden. Das sehr breite dritte Signal (rot) ist bezogen auf
das Signal des Volumenmaterials um +2,1 eV zu höheren Bindungsenergien verschoben.
Dass dieser Peak erheblich breiter als die anderen Emissionen erscheint, wird darauf
zurückgeführt, dass dieses Signal mehrere chemisch leicht verschobene Spezies beinhal-
tet, die mit dem verwendetem Analysator nicht mehr aufgelöst werden können. In der
Literatur werden in dem Bereich dieser chemischen Verschiebung verschiedene Ammo-
niakspezies beobachtet [125, 126]. Aus diesem Grund wird dieses Signal unterschiedlich

























Abb. 6.2.1: Ga3d-Emissionslinie (Mg-Anode)
einer GaN-Probe vor Reinigungsbeginn. Das

























Abb. 6.2.2: N1s-Emissionslinie (Mg-Anode)
einer GaN-Probe vor Reinigungsbeginn. Das
experimentelle Spektrum wurde mit Voigt-
Profilen angepasst.
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Die C1s-Emissionslinie
Die C1s-Emissionslinie von einer GaN-Probe vor dem Reinigungsbeginn ist in Abb. 6.2.3
zu sehen. Das intensive Signal (blau) bei einer Bindungsenergie von 285,5 eV kann auf
der Oberfläche adsorbierten Kohlenwasserstoffen (Referenzspezies) zugeordnet werden.
Unter Berücksichtigung der Verschiebung um +1 eV zeigt dieses Signal eine gute Über-
einstimmung mit dem Literaturwert (284,5 eV [36]). Neben diesem dominierenden Signal
können noch drei zu höheren Bindungsenergien verschobene Spezies beobachtet werden.
Die Spezies können als verschiedene Kohlenstoff-Sauerstoff-Verbindungen interpretiert
werden. Das Signal mit der kleinsten chemischen Verschiebung (+1,8 eV) in Bezug zur
Referenzspezies stammt aus einer C-O-Verbindung (grün). Das um +3,2 eV zur Refe-
renzspezies verschobene Signal kann carbonylartigen (C=O) Spezies auf der Oberfläche
zugeordnet werden (schwarz). Carboxylartige Verbindungen (O-C=O) auf der Oberflä-
che verursachen das Signal mit der größten chemischen Verschiebung vom Referenzpeak
(+4,1 eV, gelb). Die Zuordnung dieser Spezies steht im Einklang mit den von Gredelj et
al. [127] gefundenen Kohlenstoffverbindungen auf der AlN-Oberfläche. Neben diesen vier
Spezies kann noch ein weiteres Signal bei einer chemischen Verschiebung von -2,3 eV zu
niedrigeren Bindungsenergien beobachtet werden (rot). Dieses Signal wurde bis jetzt auf
der GaN-Oberfläche noch nicht beobachtet. Es kann ausgeschlossen werden, dass es aus
Galliumcarbiden stammt, da diese unter den gegebenen experimentellen Bedingungen
nicht gebildet werden [117]. Wahrscheinlicher ist, dass das Signal aus Kohlenstoffatomen
stammt, welche während des Wachstums in den Kristall inkorporiert wurden.
Die O1s-Emissionslinie
In Abb. 6.2.4 ist ein detailliertes Spektrum der O1s-Emissionslinie von einer Probe vor
Reinigungsbeginn dargestellt. Das Spektrum wird durch eine Emission (blau), die als
Referenzsignal definiert wird, bei 532,0 eV dominiert. Dieses Signal kann unter Berück-
sichtigung der aufladungsbedingten Verschiebung von +1 eV dem stöchiometrischem
Ga2O3 zugeordnet werden. Die Literaturwerte dieser Spezies liegen zwischen 530,8 eV
und 531,5 eV, was gut mit der hier gemessenen Bindungsenergie übereinstimmt [36,111].
Darüber hinaus kann das Signal mit einer chemischen Verschiebung von -1,5 eV bezogen
auf die Referenzkurve einer unstöchiometrisch koordinierten oxidischen Spezies (GaxOy,
rot) auf der Oberfläche zugeordnet werden. Das um +1,3 eV in Bezug zur Referenzspezies
zu höheren Bindungsenergien verschobene Signal wird als Hydroxid-Spezies (OH)x mit
unbekannter Koordination interpretiert [26,126]. Ein möglicher Beitrag zu diesem Signal
wäre z. B. auf der Probenoberfläche adsorbiertes Wasser. Die beobachteten Signale und



























Abb. 6.2.3: C1s-Emissionslinie (Al-Anode)
einer GaN-Probe vor Reinigungsbeginn. Das
























Abb. 6.2.4: O1s-Emissionslinie (Al-Anode)
einer GaN-Probe vor Reinigungsbeginn. Das
experimentelle Spektrum wurde mit Voigt-
Profilen angepasst.
von Li et al. [126]. Die Autoren beobachteten ebenfalls drei Komponenten in der O1s-
Emissionslinie, welche sie als Hydroxidspezies und chemisorbierten Sauerstoff in zwei
unterschiedlich vorliegenden chemischen Zuständen interpretierten.
Neben diesen Sauerstoffspezies sollten auch die in der C1s-Emissionslinie beobachteten
Kohlenstoff-Sauerstoff-Verbindungen einen Beitrag zur O1s-Emissionslinie liefern. Diese
Spezies liegen jedoch laut Literatur in einem Bindungsenergiebereich von 530,5 - 532,0 eV
und werden deshalb von den beschriebenen intensiven Spezies überlagert [36].
Relative Häufigkeiten und Fehlerabschätzung
Im Rahmen dieses Kapitels werden alle absolut gemessenen Intensitäten auf das GaN-
Volumensignal in der Ga3d-Emissionslinie normiert. Durch diese Methode fallen Schwan-
kungen in der absoluten Intensität, welche z. B. durch minimale Differenzen in der Mess-
geometrie verursacht werden, nicht ins Gewicht. Darüber hinaus müssen bei der Nor-
mierung die unterschiedlichen Photoionisationsquerschnitte berücksichtigt werden, was
nach Gleichung 2.7.7 in Abschnitt 2.7 über die atomic sensitivity factors geschieht. Die-
se Werte können der Literatur entnommen werden und ergeben sich zu: SGa3d=0,31,
SN1s=0,42, SC1s=0,296 und SO1s=0,66 [36,37]. Die so normierten relativen Häufigkei-
ten sind ein Maß für die Konzentration der mit XPS analysierten Elemente. Der Fehler
im Fitprozess wurde zu 3% abgeschätzt (siehe Abschnitt 5.4.1) und für die atomic sen-
sitivity factors wurde ein prozentualer Fehler von 10% angenommen.
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6.3. Reinigung von GaN(0001)-Oberflächen
Gegenstand dieses Abschnitts sind die Untersuchungen zur Reinigung der c-plane GaN-
Oberflächen mittels zweier verschiedener Methoden. Die erste Methode kombiniert einen
Heizschritt gefolgt von einem Zyklus bestehend aus Deposition von metallischem Gal-
lium und anschließender thermischer Desorption. Bei der zweiten Methode folgt dem
Heizschritt eine Reinigung mit atomarem Stickstoff. Zum einen wird die Effektivität
dieser beiden Reinigungsmethoden bezüglich der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamina-
tionen diskutiert. Zum anderen werden der Einfluss der Reinigungen auf die Struktur
und Oberflächenmorphologie erörtert. Im Gegensatz zu allen in der Literatur diskutierten
Untersuchungen wurden hier ausschließlich Proben untersucht, die nicht der Atmosphäre
ausgesetzt worden waren.
6.3.1. Gallium-Deposition/Desorption-Reinigung
Die in diesem Abschnitt vorgestellten Ergebnisse wurden in Zusammenarbeit mit Nina
Berner und Simon Kuhr erarbeitet [26, 128]. Um ein aussagekräftiges Ergebnis zu er-
halten, wurde in der vorliegenden Arbeit über alle untersuchten Proben gemittelt. Die
Reinigungsdaten jeder einzelnen Probe sind im Anhang in den Tabellen A.2.1, A.2.2,
A.2.3, A.2.4 einzusehen. Die Reinigung der Proben von den detektierten Kontaminaten
Kohlenstoff und Sauerstoff erfolgte nach dem in Abschnitt 4.3.1 in Abb. 4.3.2 beschrie-




2 Heizschritt: 14h bei 650 ◦C
3 1. Ga on/off; on= 3ML bei RT, off = 20min bei 750 ◦C
4 2. Ga on/off; on= 3ML bei RT, off = 20min bei 750 ◦C
5 3. Ga on/off; on= 3ML bei RT, off = 20min bei 750 ◦C
6 Heizschritt: 14h bei 750 ◦C
Tab. 6.3.1: Detaillierte Beschreibung des Reinigungszyklus.
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Chemische Charakterisierung
In Abb. 6.3.1 sind die auf die GaN-Volumenspezies der Ga3d-Emissionslinie gemit-
telten relativen Häufigkeiten der C1s-Emission (nC1s/nGaN) über den Reinigungsver-
lauf dargestellt. Auf der initial surface können trotz Lagerung und Transfer unter
N2-Schutzgasatmosphäre deutliche Kohlenstoffkontaminationen nachgewiesen werden
(nC1s/nGaN =0,427±0, 064). Der Großteil dieser Verunreinigung wird auf dem beim
Wachstum der GaN-Proben verwendeten Precursor Trimethylgallium (Ga(CH3)3) zu-
rückgeführt. Der erste Heizschritt führt zu einer drastischen Verringerung der re-
lativen Häufigkeiten auf nC1s/nGaN =0,183±0, 027. Eine weitere Verringerung der
Kohlenstoffkontamination auf der Oberfläche konnte durch den nachfolgenden Ga-
Deposition/Desorption-Schritt erreicht werden (nC1s/nGaN =0,090±0, 013). Die nach-
folgenden Ga-Deposition/Desorption-Schritte bewirken keine weitere Verringerung des
Kohlenstoffgehaltes und die relativen Häufigkeiten bleiben im Rahmen des Fehlers kon-
stant. Der abschließende Heizschritt bewirkt nochmal eine Reduzierung des Kohlenstoff-
gehaltes auf nC1s/nGaN =0,036±0, 005. Insgesamt konnte somit der Kohlenstoffgehalt
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Abb. 6.3.1: Entwicklung der Kohlenstoffkon-
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Abb. 6.3.2: Entwicklung der Sauerstoffkonta-
minationen während des Reinigungsverlaufes.
Werden die relativen Häufigkeiten der O1s-Emission betrachtet, so zeigt sich eine
deutlich geringere Anfangskontamination von nO1s/nGaN =0,319±0, 047 im Vergleich
zur Kohlenstoffkontamination. Die unterschiedliche Kontamination wird darauf zurück-
geführt, dass keine sauerstoffhaltigen Precursor für das Wachstum verwendet wur-
den. Dass trotz N2-Schutzgasatmosphäre überhaupt Sauerstoffkontaminationen beob-
achtet werden, wird damit begründet, dass selbst bei Drücken von 10−6mbar et-
wa eine Monolage des zwangsweise im Vakuum befindlichen Restgases oder mögli-
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cher in der Stickstoffatmosphäre vorhandener Fremdatome pro Sekunde auf die Ober-
fläche trifft. Durch den ersten Heizschritt kann die Anfangskontamination um etwa
die Hälfte verringert werden (nO1s/nGaN =0,167±0, 025). Der nachfolgende erste Ga-
Deposition/Desorption-Schritt führt nochmals zu einer Verringerung der relativen Häu-
figkeit auf nO1s/nGaN =0,104±0, 015. Diese Reduzierung wird durch eine Reaktion des
metallischen Galliums mit dem Sauerstoff auf der Oberfläche und anschließender Desorp-
tion von Ga-O-Verbindungen erklärt [26,118]. Ähnlich wie bei den Kohlenstoffkontami-
nationen führen die weiteren Ga-Deposition/Desorption-Schritte im Rahmen des Fehlers
zu keiner weiteren Verminderung der Sauerstoffkontamination. Dies könnte darin begrün-
det liegen, dass der verbleibende Sauerstoff nicht mehr an der Oberfläche lokalisiert ist,
sondern in den Kristall inkorporiert. Der abschließende Heizschritt führt im Gegensatz
zum Kohlenstoff nicht zu einer Verringerung, sondern zu einer Erhöhung des Sauerstoff-
gehaltes auf der Oberfläche (nO1s/nGaN =0,141±0, 021). Dieser Anstieg wird auf eine
Reoxidation der Probenoberfläche durch das Restgas in der UHV-Anlage zurückgeführt.
Wird der letzte Heizschritt außer Betracht gelassen, so konnte die Sauerstoffkontaminati-
on auf 32% des anfänglichen Wertes reduziert werden. Zusammenfassend lässt sich somit
sagen, dass die Ga-Deposition/Desorption-Reinigungsmethode bezüglich der Entfernung
von Sauerstoff von GaN(0001)-Oberflächen erfolgreich verläuft, wie es auch schon in der
Literatur beobachtet werden konnte [118, 122, 124]. Im Gegensatz zu den Untersuchun-
gen von Bermudez [117] konnte das aufgedampfte metallische Gallium wieder vollständig
von der Probenoberfläche entfernt werden [26] und stellt somit kein Problem für weitere
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Theorie
Abb. 6.3.3: Stöchiometrie der c-plane über den Rei-
nigungsverlauf.
Darüber hinaus wurde die GaN-
Stöchiometrie über den Verlauf der
Reinigung untersucht. Diese Untersu-
chung soll Aufschluss darüber geben,
inwiefern die Reinigung einen Einfluss auf
das Ga:N-Elementverhältnis der ersten
Kristalllagen hat. Eine Abweichung von
dem theoretischen Verhältnis wäre nicht
wünschenswert, da die kristallographi-
schen und elektronischen Eigenschaften
der Proben im Bereich der obersten
Kristalllagen nicht negativ beeinflusst
werden sollen. In Abb. 6.3.3 sind die
auf atomic sensitivity factor normierten
relativen Häufigkeiten der nitridischen
Komponente in der Ga3d- und N1s-Emissionslinie über den Reinigungsverlauf gezeigt.
Es ist deutlich zu erkennen, dass die Stöchiometrie über den gesamten Reinigungsverlauf
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Abb. 6.3.4: STM-Bild der Probenoberflä-
che vor Reinigungsbeginn (1000 nm×700 nm,
Utip = -3V, IT =0,3 nA).
Abb. 6.3.5: STM-Bild der Probenoberflä-
che nach der Reinigung (1000 nm×700 nm,
Utip = -3V, IT =0,3 nA).
im Rahmen des Fehlers 1 ist und somit dem theoretisch erwarteten Elementverhältnis
entspricht. Demnach konnte gezeigt werden, dass die obersten Kristalllagen durch die
Reinigung nicht negativ beeinflusst wurden.
Morphologische Charakterisierung
Neben den oben beschriebenen Untersuchungen zur Effektivität der Reinigungsmethode
wurde auch noch der Einfluss auf die Morphologie und Struktur der Oberfläche analy-
siert. Um den Einfluss auf die Morphologie zu untersuchen, wurden STM-Aufnahmen
der initial surface (siehe Abb. 6.3.4) sowie der Oberfläche nach der Reinigung durch-
geführt (siehe Abb. 6.3.5). Der Übersichtsscan der Probe vor Reinigungsbeginn zeigt
eine gestufte Oberfläche mit diversen Defekten. Bei diesen Defekten handelt es sich um
Versetzungen mit einer Schraubenkomponente, die die Oberfläche durchstoßen [75]. Das
Bild der initial surface zeigt deutlich, dass es von einem Schleier überzogen ist, welcher
auf die Kontaminationen auf der Oberfläche zurückzuführen ist (siehe Abb. 6.3.4).
Sowohl die Stufenkanten als auch die Defekte der Oberfläche sind unscharf dargestellt.
Zusätzlich kann auf den Terrassen eine hohe Dichte weißer Sprenkel beobachtet werden.
Nach der Reinigung zeigt sich, dass der kontaminationsbedingte Schleier verschwunde-
nen ist und die Stufenkanten sowie Defekte scharf abgebildet werden können (siehe Abb.
6.3.5). Darüber hinaus sind auf den Terrassen weniger weiße Sprenkel zu beobachten.
Des Weiteren wurden noch STM-Bilder mit höherer Auflösung aufgenommen, um die
anhand der Übersichtsscans getroffenen Aussagen zu bestätigen (siehe Abb. 6.3.6). Der
Vergleich der beiden Bilder kann die zuvor getroffenen Beobachtungen sehr gut be-
stätigen. Auf der Oberfläche vor der Reinigung können die Stufenkanten und Defekte nur
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(a) (b)
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Abb. 6.3.6: STM-Bild der Probenoberfläche (a) vor Reinigungsbeginn mit Linienprofil antlang der
gestrichelten Linie, (b) nach dem letzten Reinigungsschritt mit Linienprofil entlang der gestrichelten
Linie (1000 nm×700 nm, Utip = -3V, IT =0,3 nA).
Abb. 6.3.7: LEED-Bild nach dem letz-
ten Reinigungsschritt (44 eV).
erahnt werden und die weißen Sprenkel können nun
gut erkannt werden. Es ist davon auszugehen, dass
es sich hierbei um agglomerierte Verunreinigungen
auf der Oberfläche handelt. Wird das Höhenprofil
der Oberfläche betrachtet, so zeigt sich eine Schwan-
kung in einem Bereich von bis zu 5Å (Abb. 6.3.6
(a), Linienprofil). Ein Vergleich mit der gereinigten
Oberfläche (Abb. 6.3.6 (b)), zeigt eine deutliche Ver-
ringerung der Kontaminationsdichte. Darüber hinaus
sind, wie schon im Übersichtsscan zu erkennen, die
Stufenkanten und Defekte scharf dargestellt. Im Ver-
gleich zu dem Höhenprofil der ungereinigten Ober-
fläche zeigt sich eine viel geringere Oberflächenrau-
igkeit von ±1Å (Abb. 6.3.6 (b), Linienprofil). Dies
ist zum einen durch die Entfernung von Kontamina-
ten zu erklären, und zum anderen kann jedoch auch
nicht ausgeschlossen werden, dass es durch einen Austausch von Ga- und O-Atomen zu
einer teilweisen Restrukturierung der Oberfläche kommt.
Diese STM-Daten zeigen somit eine deutliche Verbesserung der c-plane-
Oberflächenmorphologie durch den Reinigungsprozess. Darüber hinaus konnte nach
Abschluss der Reinigung ein intensives Beugungsbild der (1×1)-Oberflächenstruktur
mit wenig Untergrund beobachtet werden (siehe Abb. 6.3.7). Dies bestätigt die STM-
und XPS-Ergebnisse und deutet ebenfalls auf eine saubere Oberfläche mit guter
Kristallinität hin.
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6.3.2. N2-Plasma-unterstützte Reinigung
In diesem Abschnitt wird die Effektivität eines N2-Plasma-gestützten Reinigungsprozes-
ses in Bezug auf die Kontaminate Sauerstoff und Kohlenstoff untersucht. Die Reinigung
der Proben erfolgte nach dem in Abschnitt 4.3.1 in Abb. 4.3.2 beschriebenen Verfahren.
Eine detaillierte Angabe der Reinigungsschritte kann der Tab. 6.3.2 entnommen werden.
Analog zu den oben beschriebenen Messungen stellen die hier vorgestellten Ergebnisse
eine Mittelung über alle vermessenen Proben dar (siehe Tab. A.2.5, A.2.6).
lfd. Nr. Reinigungsschritt
1 initial surface
2 Heizschritt: 14h bei 650 ◦C
3 N2-Plasma: 30min 375 ◦C & 10min 750 ◦C; 350W





























Abb. 6.3.8: Entwicklung der Kohlenstoff-
und Sauerstoffkontaminationen während des
Reinigungsverlaufes.
Zur quantitativen Analyse des Reinigungsverlau-
fes werden die normierten relativen Häufigkei-
ten der O1s- und C1s-Emission über den Reini-
gungsverlauf dargestellt (siehe Abb. 6.3.8). Wie
schon bei den Proben der Ga-Reinigung kann
wieder eine deutliche Kontamination durch Koh-
lenstoff (nC1s/nGaN =0,466±0, 069) und Sau-
erstoff (nO1s/nGaN =0,442±0, 064) beobachtet
werden. Dass bei diesen Proben die Konta-
mination durch Kohlenstoff und Sauerstoff et-
wa gleich stark sind, kann z. B. durch Ver-
unreinigungen während des Transfers erklärt
werden. Der erste Heizschritt sorgt wieder
für eine drastische Verringerung der beiden
Kontaminationen auf nC1s/nGaN =0,131±0, 019
bzw. nO1s/nGaN =0,224±0, 033. Die anschlie-
ßende Plasmareinigung sorgt für eine deutliche Reduzierung des Kohlenstoffs
(nC1s/nGaN =0,043±0, 006), während der Reinigungseffekt auf den Sauerstoff geringer
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Abb. 6.3.9: Stöchiometrie der c-plane
über den Reinigungsverlauf.
Abb. 6.3.10: LEED-Bild nach dem
letzten Reinigungsschritt (44 eV).
ausfällt (nO1s/nGaN =0,191±0, 028). Auch in der Literatur wurde eine stärkere Reduk-
tion der Kohlenstoffkontamination bei der Reinigung mit aktiviertem Stickstoff beob-
achtet [115, 124]. Vermutlich reagiert der aktivierte Stickstoff mit dem Kohlenstoff und
überführt diesen in flüchtige Verbindungen, die dann thermisch desorbiert werden kön-
nen. Pyrolysen unter Stickstoff- oder Ammoniakatmosphären konnten nachweisen, dass
der aktivierte Stickstoff ein gutes Absorbermedium für Kohlenwasserstoffe darstellt [129].
Über den gesamten Reinigungsverlauf konnte der Kohlenstoffgehalt auf ca. 8% des An-
fangsgehaltes reduziert werden. Wird der Sauerstoff betrachtet, so zeigt sich ein Restsau-
erstoffgehalt von 43% in Bezug zum Anfangsgehalt. Demnach zeigt die Plasmareinigung
eine effektivere Kohlenstoffreduktion als die Ga-Reinigung jedoch eine geringere Effek-
tivität in der Sauerstoffreduktion.
Neben der Effektivität der Reinigung wurde wieder der Einfluss auf das Ga:N-
Elementverhältnis untersucht. In Abb. 6.3.8 ist das Elementverhältnis über dem Rei-
nigungsverlauf dargestellt. Analog zu der Ga-Reinigungsmethode zeigt sich im Rahmen
des Fehlers ein Verhältnis von 1:1, welches dem idealen Verhältnis entspricht. Demnach
hat auch diese Reinigungsmethode keinen negativen Effekt auf die obersten Kristallla-
gen.
Nach Abschluss der Reinigung konnte ein intensives Beugungsbild der (1×1)-
Oberflächenstruktur mit wenig Untergrund beobachtet werden (siehe Abb. 6.3.10). Dies
deutet auf eine saubere Oberfläche mit guter Kristallinität hin und ist konsistent mit
morphologischen Untersuchungen zur N2-Plasmareinigung [75]. Der Autor beobachtete
eine drastische Verbesserung der Oberflächenmorphologie nach der Reinigung.
116
6.4. Reinigung von GaN(2110)-Oberflächen
6.4. Reinigung von GaN(2110)-Oberflächen
In diesem Abschnitt werden die oben beschriebenen Reinigungsmethoden auf die nicht
polare a-plane übertragen. Die vorgestellten Ergebnisse wurden in Zusammenarbeit
mit Hendrik Geffers [130] und Simon Kuhr [26] erarbeitet. Analog zu den c-plane-
Untersuchungen wird die Effektivität dieser beiden Reinigungsmethoden bezüglich der
Sauerstoff- und Kohlenstoffkontaminationen auf der Oberfläche diskutiert. Darüber hin-
aus wird der Einfluss der Reinigungen auf die Struktur und Oberflächenmorphologie
erörtert. Ähnlich wie bei den c-plane-Untersuchungen wurden alle vermessenen Proben
nicht der Atmosphäre ausgesetzt.
6.4.1. Gallium-Deposition/Desorption-Reinigung
Das verwendete Reinigungsverfahren, um die Oberflächen von Sauerstoff- und Kohlen-
stoffkontaminaten zu befreien, ist in in Abschnitt 4.3.1 in Abb. 4.3.2 beschrieben. Dar-
über hinaus kann eine detaillierte Angabe der Reinigungsschritte der Tab. 6.4.1 ent-
nommen werden. Um die Effektivität des ersten Heizschrittes zu verbessern, wurde die
Temperatur bei diesem Schritt auf 750◦C angehoben [26]. Die dargestellten Ergebnisse
stellen eine Mittelung über alle vermessenen Proben dar und die Messwerte der einzelnen
Proben können im Anhang in den Tab. A.2.7, A.2.8, A.2.10 eingesehen werden.
lfd. Nr. Reinigungsschritt
1 initial surface
2 Heizschritt: 14h bei 750 ◦C
3 1. Ga on/off; on= 3ML bei RT, off = 20min bei 750 ◦C
4 2. Ga on/off; on= 3ML bei RT, off = 20min bei 750 ◦C
5 3. Ga on/off; on= 3ML bei RT, off = 20min bei 750 ◦C
6 Heizschritt: 14h bei 750 ◦C
Tab. 6.4.1: Detaillierte Beschreibung des Reinigungszyklus.
Chemische Charakterisierung
Wie auch schon auf der c-plane konnten trotz N2-Schutzgasatmosphäre sowohl
Kohlenstoff- als auch Sauerstoffverunreinigungen detektiert werden. Die Anfangskon-
taminationen liegen bei nC1s/nGaN =0,276±0, 054 bzw. nO1s/nGaN =0,127±0, 019. Die
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Abb. 6.4.1: Entwicklung der Kohlenstoff- und
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Abb. 6.4.2: Entwicklung des Ga:N-
Elementverhältnisses während des Reini-
gungsverlaufes.
Verunreinigungen sind im Gegensatz zu denen der c-plane-Oberfläche deutlich geringer.
Dieser Unterschied ist zum einen durch die verschiedenen Lagerungsdauern in der glove-
box zu erklären (siehe Anhang, Abschnitt A.2) und zum anderen könnte auch die unter-
schiedliche Zusammensetzung der Oberfläche eine Rolle spielen. Der Verlauf der relativen
Häufigkeiten der C1s- und O1s-Emission über den Reinigungsverlauf ist in Abb. 6.4.1 auf-
getragen. Wird zuerst die Kohlenstoffkontamination betrachtet, so zeigt der erste Heiz-
schritt wieder eine deutliche Verringerung auf nC1s/nGaN =0,076±0, 011. Ähnlich den c-
plane-Untersuchungen führt der anschließende Gallium-Deposition/Desorption-Schritt
zu einer Verringerung auf nC1s/nGaN =0,033±0, 005. Die beiden folgenden Gallium-
Deposition/Desorption-Schritte führen zu keiner weiteren Reinigung der Oberfläche. Im
Gegensatz zu den c-plane-Untersuchungen kann auch der zweite Heizschritt kaum noch
Kohlenstoff entfernen. Dieses unterschiedliche Verhalten wird auf die geänderte Tempe-
ratur im ersten Heizschritt zurückgeführt [26]. Somit konnte durch den Reinigungspro-
zess die Kohlenstoffkontamination auf 12% der anfänglichen Verunreinigung reduziert
werden.
Werden die relativen Häufigkeiten der O1s-Emission betrachtet, so ist auch
hier eine deutliche Abnahme nach dem ersten Heizschritt zu erkennen
(nO1s/nGaN =0,071±0, 005). Darüber hinaus kann diese Kontamination nochmal
deutlich durch einen Gallium-Deposition/Desorption-Schritt verringert werden
(nO1s/nGaN =0,026±0, 003). Zusätzlich zeigen jedoch die weiteren Ga-Schritte keine
nennenswerten Auswirkungen mehr auf die Sauerstoffkonzentration, wie es auch schon
auf der c-plane und dem Kohlenstoff beobachtet wurde. Analog zu den c-plane-
Messungen zeigt der letzte Heizschritt wieder eine Oxidation der Probenoberfläche
durch das Restgas (nO1s/nGaN =0,052±0, 008). Bleibt dieser letzte Heizschritt unbe-
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rücksichtigt, so konnte der Sauerstoffgehalt auf 20% des Anfangsgehaltes reduziert
werden.
Neben dem Effekt dieses Prozesses auf die Kontaminate wurde auch der Einfluss auf die
obersten Kristalllagen untersucht. In Abb. 6.4.2 ist das Ga:N-Elementverhältnis während
des Reinigungsverlaufes gezeigt. Im Rahmen des Fehlers entspricht das Verhältnis über
den gesamten Reinigungsverlauf dem theoretisch erwarteten Elementverhältnis von 1:1.
Wie schon auf der c-plane hat diese Reinigungsmethode keine negativen Einflüsse auf
die obersten Kristalllagen der a-plane Oberfläche gezeigt.
Morphologische Charakterisierung
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Abb. 6.4.3: STM-Bilder der Probenoberfläche (a) vor Reinigungsbeginn; Inset: Linienprofil entlang
der gestrichelten Linie (450 nm×450 nm, Utip = -4V, IT =0,3 nA). (b) Probenoberfläche nach dem letz-
ten Reinigungsschritt; Inset: Linienprofil entlang der gestrichelten Linie (450 nm×450 nm, Utip = -6V,
IT =0,3 nA).
Um den Effekt der Reinigungsmethode auf die Oberflächenmorphologie zu untersuchen,
wurde zum Vergleich ein STM-Bild vor und nach der Reinigung aufgenommen (siehe
Abb. 6.4.3). Das Bild der Probenoberfläche vor Reinigungsbeginn (siehe Abb. 6.4.3 (a))
ist wieder von einem leichten Schleier überzogen, welcher auf die Verunreinigungen zu-
rückzuführen ist. Durch diesen Schleier können die Oberflächenmerkmale nur erahnt
werden. Wird das Höhenprofil der Probe analysiert (siehe Abb. 6.4.3 (a) Inset), so zei-
gen sich Amplituden von ±7Å, und die mittlere Rauigkeit der Probenoberfläche beträgt
etwa 1,07 nm. Wird die Oberfläche nach dem letzten Reinigungsschritt betrachtet (siehe
Abb. 6.4.3 (b)), so ist der Schleier verschwunden. Dies ist darauf zurückzuführen, dass
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Abb. 6.4.4: LEED-Bild nach dem letz-
ten Reinigungsschritt (77 eV).
die zu Beginn vermutete Kontaminationsschicht ent-
fernt wurde, und die Oberfläche klar abgebildet wird.
Nur vereinzelt sind noch Kontaminationsagglomera-
te zu erkennen (siehe Abb. 6.4.3, Pfeile). Die Löcher
der Oberfläche sind scharf dargestellt und insgesamt
suggeriert das gesamte Bild eine deutlich glattere
Oberfläche. Die Löcher der Oberfläche sind auf Fa-
denversetzungen zurückzuführen, und die längliche
Form der Löcher resultiert aus der unterschiedlichen
Diffusionslänge der N- und Ga-Atome parallel zur
c-Richtung [131]. Eine Betrachtung des Höhenpro-
fils dieser Oberfläche zeigt (siehe Abb. 6.4.3 (b), In-
set) Amplituden von±2Å und bestätigt eine glattere
Oberfläche. Die mittlere Rauigkeit dieser Oberfläche
beträgt etwa 0,39 nm und weist ebenfalls auf eine deutliche Glättung der Oberfläche
hin. Zum einen ist die geringere Rauigkeit durch die Entfernung der Kontaminate zu
erklären, und zum anderen kann jedoch, wie schon bei der c-plane-Oberfläche vermutet,
nicht ausgeschlossen werden, dass es durch einen Austausch von Ga- und O-Atomen zu
einer teilweisen Restrukturierung der Oberfläche kommt.
Analog zu den c-plane-Untersuchungen konnte auch auf dieser Oberfläche nach dem
Abschluss der Reinigung ein intensives Beugungsbild der (1×1)-Oberflächenstruktur mit
wenig Untergrund beobachtet werden (siehe Abb. 6.4.4). Über Untersuchungen an Spalt-
proben [58] und mit Hilfe von Dichtefunktionaltheorie [132] konnte gezeigt werden, dass
es sich bei dieser Struktur um die Gleichgewichtsstruktur handelt. Das Beugungsbild
bestätigt somit die STM- und XPS-Ergebnisse und deutet ebenfalls auf eine saubere
Oberfläche mit guter Kristallinität hin.
6.4.2. N2-Plasma-unterstützte Reinigung
In diesem Abschnitt wird der Effekt der N2-Plasma-unterstützten Methode auf die a-
plane-Oberfläche untersucht. Das verwendete Verfahren ist im Abschnitt 4.3.1 in Abb.
4.3.2 beschrieben. Die detaillierten Reinigungsschritte sind in Tab. 6.4.2 zusammenge-
fasst. Analog zu allen anderen Messungen wurde hier ebenfalls über die vermessenen
Proben gemittelt. Die Messwerte der einzelnen Proben sind im Anhang in den Tab.
A.2.10, A.2.11 einzusehen.
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lfd. Nr. Reinigungsschritt
1 initial surface
2 Heizschritt: 14h bei 750 ◦C
3 N2-Plasma: 30min 375 ◦C & 10min 700 ◦C; 350W
2 2. Heizschritt: 14h bei 750 ◦C
Tab. 6.4.2: Detaillierte Beschreibung des Reinigungsprozesses.
Chemische Charakterisierung
Zur quantitativen Auswertung des Reinigungsverlaufes sind in Abb. 6.4.5 die rela-
tiven Häufigkeiten der O1s- und C1s-Emission gegen die verschiedenen Reinigungs-
schritte aufgetragen. Auch auf dieser Oberfläche kann eine deutliche Kontaminati-
on durch Kohlenstoff und Sauerstoff beobachtet werden (nC1s/nGaN =0,267±0, 040,
nO1s/nGaN =0,128±0, 019). Wird die Entwicklung des Sauerstoffes betrachtet, so zeigt
sich eine drastische Reduktion durch den ersten Heizschritt (nO1s/nGaN =0,081±0, 012).
Der nachfolgende Plasma-unterstützte Reinigungsschritt zeigt nochmals eine Reduzie-
rung der relativen Häufigkeit auf nO1s/nGaN =0,060±0, 009. Wie schon zuvor beobachtet
wurde, begünstigt der abschließende Heizschritt die Reoxidation der kontaminationsar-
men Probenoberfläche durch Restgasatome im UHV. Durch diesen Schritt steigt die Sau-
erstoffkonzentration wieder auf nO1s/nGaN =0,088±0, 013 an. Wird der letzte Heizschritt
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Abb. 6.4.5: Entwicklung der Kohlenstoff- und
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Abb. 6.4.6: Entwicklung des Ga:N-
Elementverhältnisses während des Reini-
gungsverlaufes.
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Analog zum Sauerstoffsignal zeigt auch die relative Häufigkeit der C1s-Emission ei-
ne deutliche Verringerung nach dem ersten Heizschritt auf nC1s/nGaN =0,076±0, 011.
Ähnlich wie bei der Plasmareinigung auf der c-plane-Oberfläche ist der anschließen-
de Plasma-unterstützte Schritt in der Lage, die Kohlenstoffkontamination noch einmal
deutlich auf nC1s/nGaN =0,014±0, 002 zu reduzieren. Der folgende zweite Heizschritt
führt noch einmal zu einer minimalen Reduzierung der relativen Häufigkeit des Koh-
lenstoffes auf nC1s/nGaN =0,009±0, 001. Demnach konnte die Kohlenstoffkontamination
auf 4% des anfänglichen Gehaltes reduziert werden. Somit zeigt die Plasmareinigung
auch auf dieser Oberfläche eine deutlich effektivere Entfernung von Kohlenstoff als von
Sauerstoff. Dies wird analog zu den c-plane-Untersuchungen darauf zurückgeführt, dass
aktivierter Stickstoff ein hervorragendes Absorbermedium für Kohlenwasserstoffe dar-
stellt [115,124,129].
Darüber hinaus wurde auch wieder der Effekt des Prozesses auf die obersten Kristalllagen
untersucht. Das Ga:N-Elementverhältnis in Abhängigkeit des Reinigungsprozesses ist in
Abb. 6.4.6 gezeigt. Wieder zeigt sich keine Änderung in der Stöchiometrie über den
Reinigungsverlauf, und das Elementverhältnis entspricht im Rahmen des Fehlers dem
theoretisch erwarteten Wert von 1:1. Dies zeigt, dass diese Reinigungsmethode auch auf
der a-plane keinen negativen Einfluss auf die obersten Kristalllagen hat.
Morphologische Charakterisierung
Abb. 6.4.7: STM-Bilder der Probenoberfläche (a) vor Reinigungsbeginn; Inset: Linienprofil entlang der
gestrichelten Linie (800 nm×940 nm, Utip= -3V, IT =0,3 nA). (b) Probenoberfläche nach dem letzten
Reinigungsschritt; Inset: Linienprofil entlang der gestrichelten Linie (1000 nm×1000 nm, Utip= -3V,
IT =0,3 nA).
122
6.4. Reinigung von GaN(2110)-Oberflächen
Abb. 6.4.8: LEED-Bild nach dem
letzten Reinigungsschritt (77 eV).
Wie schon bei der Reinigung mit Gallium-
Deposition/Desorption wurde auch bei der Plasma-
unterstützen Reinigungsmethode der Effekt auf die
Morphologie und Struktur untersucht. In Abb. 6.4.7
sind STM-Bilder vor Reinigungsbeginn und nach
abgeschlossener Reinigung gezeigt. Das STM-Bild
vor Reinigungsbeginn (siehe Abb. 6.4.7) zeigt eine
wellige Oberfläche mit vielen kleinen Löchern und
wenig großen Löchern. Die mittlere Rauigkeit dieser
Oberfläche beträgt etwa 2,6 nm. Das Höhenprofil in
Abb. 6.4.7 weist Amplituden von maximal 35Å auf.
Somit ist diese Oberfläche noch deutlich rauer als die
Ausgangsoberfläche bei der Galliumreinigung. Diese
unterschiedliche Rauigkeit ist darauf zurückzuführen,
dass Proben aus verschiedenen Wafern verwendet wurden.
Nach der Reinigung ist eine deutlich glattere Oberfläche mit einer geringeren Lochdich-
te zu beobachten (siehe Abb. 6.4.7). Darüber hinaus können nur noch kleinere Löcher
beobachtet werden und keine großen Furchen wie auf der Ausgangsoberfläche. Das ausge-
wertete Höhenprofil zeigt Amplituden von ca. 10Å und diese sind somit deutlich geringer
als bei der Ausgangsoberfläche. Auch die mittlere Rauigkeit von etwa 1,07 nm bestätigt
die deutliche Verbesserung der Oberfläche nach der Reinigung. Darüber hinaus können
noch kleine parallele Furchen beobachtet werden, welche eine Tiefe von 3 - 4Å aufweisen
(siehe Abb. 6.4.7, Pfeil). Die Ursache der Furchen ist unklar. Es wird jedoch vermutet,
dass diese aus dem Wachstumsprozess stammen. Analog zur c-plane-Oberfläche wird
die Verbesserung der Oberfläche auf die Reduzierung der Kontaminate sowie auf eine
Restrukturierung zurückgeführt [75].
In Abb. 6.4.8 ist das Beugungsbild der Oberfläche nach dem letzten Reinigungsschritt
dargestellt. Wie schon bei der Galliumreinigung kann wieder ein klares Bild der (1×1)-
Oberflächenstruktur erkannt werden. Dies bestätigt die STM- und XPS-Ergebnisse und
deutet ebenfalls auf eine saubere Oberfläche mit guter Kristallinität hin.
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6.5. Zusammenfassung
Gegenstand dieses Kapitels war die Reinigungsuntersuchung der polaren c-plane und
der unpolaren a-plane GaN-Substratoberfläche von den Kontaminaten Kohlenstoff und
Sauerstoff. Hierzu wurden zwei Reinigungsmethoden entwickelt, die sich aus der Kombi-
nation eines Heizschrittes gefolgt von Ga-Deposition/Desorption-Schritten bzw. einem
N2-Plasma-unterstützen Reinigungsschritt zusammensetzen. Die XPS-gestützte Reini-
gungsuntersuchung zeigte, dass für beide Oberflächen der dominierende Reinigungseffekt
bezüglich der Kohlenstoff- und Sauerstoffkontamination durch den ersten Heizschritt ver-
ursacht wurde. Von den anschließenden drei Ga-Deposition/Desorption-Schritten führte
auf beiden Oberflächen nur der erste Schritt zu einer Reduktion der beiden Kontaminate,
während die weiteren zwei keine deutliche Reduktion mehr zeigten.
Für den N2-Plasma-unterstützten Reinigungsschritt konnte eine Reduktion sowohl der
Kohlenstoff- als auch der Sauerstoffkontamination beobachtet werden. Es konnte gezeigt
werden, dass dieser Reinigungsschritt einen deutlich stärkeren Effekt auf die Kohlenstoff-
kontamination als auf die Sauerstoffkontamination hat. Der abschließende lange Heiz-
schritt führte auf der a-plane- und c-plane-Oberfläche zu einer Reoxidation durch das
Restgas des UHV. Die Kohlenstoffkontamination konnte hingegen durch diesen Heiz-
schritt auf beiden Oberflächen reduziert oder konstant gehalten werden.
Eine Analyse der Stöchiometrie in Abhängigkeit von der Reinigungsmtehode ergab, dass
die obersten Kristalllagen durch die Reinigungsmethoden nicht negativ beeinflusst wer-
den und das ideale Ga:N-Elementverhältnis erhalten bleibt.
Darüber hinaus ergaben STM- und LEED-Untersuchungen, dass die Reinigungsmetho-
den sowohl auf der c-plane- als auch auf der a-plane-Oberfläche zu einer Verringerung
der Oberflächenrauigkeit führten.
Zusammenfassend lässt sich somit sagen, dass beide Methoden geeignete Reinigungs-
prozesse darstellen. Ein nächster denkbarer Schritt wäre die Kombination dieser beiden
Methoden.
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GaN(0001)-Oberfläche
Gegenstand dieses Kapitels sind die Untersuchungen zur PTCDA-Adsorption auf der
GaN(0001)-Oberfläche. Hierbei werden das Wachstum bei Raumtemperatur, die Struk-
tur der Moleküle auf der Oberfläche sowie Molekül-Substrat-Wechselwirkungen disku-
tiert. Zuvor wird in einer kurzen Einführung der derzeitige Wissensstand zur Adsorption
von PTCDA auf III-V-Halbleitern zusammengefasst. Die experimentellen Details zu die-
sen Messungen sind in Abschnitt 4.3.3 angegeben.
7.1. Stand der Wissenschaft
Im Gegensatz zu den Untersuchungen zu der Adsorption von PTCDA auf passivierten
Silizium-Oberflächen gibt es nur sehr wenige Untersuchungen, die sich mit der Adsorp-
tion von PTCDA auf III-V-Halbleitern beschäftigen. Die ersten Analysen wurden 1995
von Hirose et al. [79] auf der GaAs(001)-Oberfläche durchgeführt. Die Autoren konnten
auf der unpassivierten (2×4)/c(2×8)-Oberfläche nur eine willkürliche Anordnung der
Moleküle beobachten. Für die mit Selen-passivierte GaAs(001)(2×1)-Oberfläche identi-
fizierten sie hingegen ein geordnetes Wachstum der Moleküle in der HB-Struktur, was
sie auf die schwachen Molekül-Substrat-Wechselwirkungen zurückführten. Einige Jahre
später wurden die Wechselwirkungen zwischen der Selen-passivierten GaAs(001)(2×1)-
Oberfläche und dem PTCDA mittels XPS untersucht [133]. Die Autoren konnten keine
chemische Bindung zwischen den Molekülen und dem Substrat nachweisen, was konsi-
stent mit der von Hirose et al. [79] gemachten Annahme ist. Aus der Abschwächung
der Ga3d- und As3d-Emissionslinie mit zunehmender PTCDA-Menge konnten sie einen
Stranksi-Krastanov-Wachstumsmodus ableiten.
2003 wiesen Nicoara et al. [134] ein geordnetes Wachstum von PTCDA auf der Schwefel-
passivierten GaAs(001)(2×4)-Oberfläche nach. Mit dem STM konnten die Autoren be-
obachten, dass die Moleküle in der HB-Struktur angeordnet sind und im Stranksi-
Krastanov-Modus aufwachsen. Kendrick et al. [135] analysierten 1997 die Adsorption
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von PTCDA auf der unpassivierten Indium-terminierten InAs(001)(4×2)-Oberfläche
mittels STM und LEED. Für die ersten beiden Monolagen beobachteten die Auto-
ren starke Wechselwirkungen zwischen den Molekülen und dem Substrat. Dies führte
zu einer zwei-dimensionalen PTCDA-Schicht, die die Periodizität des Substrat aufwies.
Bei Bedeckungen oberhalb von 2ML beobachteten sie ein Inselwachstum und konn-
ten die HB-Struktur auf den Inseln identifizieren. Darüber hinaus zeigten ihre LEED-
Untersuchungen, dass die HB-Struktur eine Vorzugsrichtung in Bezug zum Substrat
aufwies. Cox et al. [136] analysierten 2000 die Adsorption von PTCDA auf den un-
passivierten InAs(111)(2×2)- und InSb(111)(2×2)-Oberflächen mittels LEED. Die Au-
toren konnten auf beiden Oberflächen ein geordnetes Wachstum in der HB-Struktur
nachweisen, wobei die Ordnung auf der InSb(111)(2×2)-Oberfläche geringfügig schlech-
ter war, als auf der InAs(111)(2×2)-Oberfläche. Im Gegensatz zu der InAs(001)(4×2)-
Oberfläche beobachteten sie auch keine passivierende Schicht mit der Periodizität des
Substrates. Unwin et al. [137] analysierten ein Jahr später die Adsorption von PTCDA
auf der InAs(111)(2×2)-Oberfläche mit XPS und HREELS. Beide Untersuchungsme-
thoden zeigten, dass im Submonolagenbereich eine Wechselwirkung zwischen den Car-
bonylsauerstoffen des Moleküls und dem Substrat in Form eines Ladungstransfers von
den Sauerstoffen zum Substrat stattfindet. Cox et al. [138] untersuchten 1999 auch
die Adsorption von Kupferphtalocyaninen (CuPc) auf verschiedensten unpassivierten
III-V-Halbleitern. Ihre LEED-Untersuchungen zeigten ein geordnetes Wachstum der
Moleküle auf den InAs(100)(4×2)/c(2×8)- und InSb(100)(2×4)/c(2×8)-Oberflächen.
Hingegen konnten die Autoren auf der Ga-terminierten GaAs(100)(4×2)/c(2×8)-, der
Sb-terminierten GaSb(100)(1×3)- und der Sb-terminierten GaSb(100)(2×6)-Oberfläche
kein geordnetes Wachstum nachweisen. Sie führten die fehlende Ordnung auf eine starke
Wechselwirkung zwischen den Molekülen und den Galliumatomen auf der Oberfläche
oder in oberflächennahen Regionen zurück.
Zusammenfassend zeigen all diese Untersuchungen, dass trotz teilweiser starker Gitter-
fehlanpassung zwischen Substrat- und PTCDA-Kristallstruktur ein geordnetes Wachs-
tum möglich ist, wenn die Wechselwirkung zwischen dem Substrat und PTCDA nur
schwach ist. Bei starken Wechselwirkungen kann ausschließlich bei Gitteranpassung ein
epitaktisches Wachstum von PTCDA erreicht werden.
7.2. Morphologische Untersuchungen
In Abb. 7.2.1 sind STM-Aufnahmen der reinen Oberfläche sowie der mit verschiedenen
PTCDA-Mengen bedeckten GaN(0001)-Oberfläche dargestellt. Die angegebene Menge
bezieht sich auf ein homogenes Lagenwachstum des PTCDA. Dem Übersichtsscan der
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reinen Oberfläche kann eine gestufte Oberfläche entnommen werden (siehe Abb. 7.2.1
(a)). Darüber hinaus sind noch eine Vielzahl von Löchern zu erkennen. Dabei handelt
es sich um Versetzungen mit Schraubencharakter, welche häufig die Ausgangspunkte
für Stufenkanten sind [75]. Nach der Adsorption von 4Å PTCDA können kleine In-
seln mit einer durchschnittlichen Höhe von 3,7 nm auf der Oberfläche beobachtet wer-
den. Es ist zu erkennen, dass die Inseln über die Stufenkanten hinweg wachsen und die
PTCDA-Moleküle keine Korrelation mit den Stufenkanten aufweisen. Zusätzlich wach-
sen die Inseln nicht bevorzugt an den Defekten der Oberfläche. Die fehlende Korrelation
mit Stufenkanten und Nukleation an Defekten der Oberfläche sowie die Inselbildung
weisen auf eine sehr geringe Wechselwirkung zwischen den Molekülen und dem Substrat
hin. Diese Beobachtungen stehen im Gegensatz zu den Ergebnissen von Cox et al. [138]
zur Adsorption von CuPc auf III-V-Halbleitern. Die Autoren konnten kein geordnetes
Wachstum der Moleküle auf galliumhaltigen III-V-Halbleitern (GaAs(100), GaSb(100))
beobachten und schließen auf eine starke Wechselwirkung zwischen den Galliumatomen
der Oberfläche und den Molekülen. Dass in diesem Fall keine starke Wechselwirkung
200 nm
200 nm 200 nm
200 nm200 nm
(a) rein
(b) 4 Å (c) 9 Å
(d) 15 Å (e) 20 Å
Abb. 7.2.1: STM-Bild (a) der reinen GaN(0001)-Oberfläche (1000 nm×770 nm, Höhe: 1,1 nm), (b)
mit 4Å PTCDA (1000 nm×1000 nm, Höhe 9,5 nm), (c) mit 9Å PTCDA (1000 nm×1000 nm, Hö-
he: 10,3 nm), (d) mit 15Å PTCDA (1000 nm×1000 nm, Höhe: 11,1 nm), (e) mit 20Å PTCDA
(1000 nm×1000 nm, Höhe: 13,3 nm) (Tunnelbedingungen: Utip=-3V, IT=0,3 nA).
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beobachtet wird, kann zum einen in den unterschiedlichen Molekülen und zum anderen
in den verschiedenen Substraten begründet liegen.
Mit zunehmendem Bedeckungsgrad zeigt sich, dass die Inseldichte verringert wird und
die Inselgröße zunimmt (siehe Abb. 7.2.1 (c), (d), (e)). Warum mit steigendem Be-
deckungsgrad die Inseldichte ab- und die Inselgröße zunimmmt, kann im Rahmen die-
ser Arbeit nicht vollständig geklärt werden. Es kann ausgeschlossen werden, dass eine
Ostwald-Reifung auf der Oberfläche stattfindet, da zeitabhängige Messungen keine Ver-
änderungen der Inselgröße zeigten. Eine Möglichkeit wäre, dass die Substrateigenschaf-
ten, wie z. B. Sauberkeit, Rauigkeit und Kristallinität das unterschiedliche Wachstum
verursachen. Beispielsweise konnten Meyer zu Heringdorf et al. [139] für das Wachs-
tum von Pentacen zeigen, dass unterschiedliche Rauigkeiten auf Al2O3-Substraten zu
unterschiedlichen Inselgrößen und -verteilungen führten. Eine weitere mögliche Erklä-
rung wäre, dass nicht alle Proben bei exakt Raumtemperatur präpariert wurden. Es
wurde zwar versucht alle Proben identisch herzustellen, jedoch kann nicht gänzlich aus-
geschlossen werden, dass die unterschiedliche Verteilung und Größe der Inseln durch eine
unterschiedliche Temperatur bei der Adsorption hervorgerufen wurde. Um ein genaueres
Verständnis über den Wachstumsverlauf zu bekommen, bedarf es Messungen während
des Wachstums z. B. mit niederenergetischer Elektronenmikroskopie.
Während die Inseln bis zu einer Bedeckung von 9Å eher eine sechseckige Form auf-
weisen, verändert sich die Form der Inseln ab einer Bedeckung von 15Å drastisch. Die
Inseln zeigen ab dieser Bedeckung eher eine dendritische Form. Chen et al. [14] beob-
achteten ebenfalls eine dendritische Inselform für das Wachstum von PTCDA auf der
Wasserstoff-passivierten Si(111)-Oberfläche. Sie erklären die Form der Inseln mit einem
bevorzugtem Wachstum entlang bestimmter Kristallrichtungen. Die in dieser Arbeit vor-
liegenden Daten deuten jedoch nicht auf ein bevorzugtes Wachstum entlang bestimmter
Kristallrichtungen des GaN hin (siehe Abschnitt 7.3). Es ist naheliegender, dass diese
Form durch ein diffusionsbegrenztes Wachstum entsteht. Während die Diffusionslänge
der Moleküle auf dem GaN sehr groß ist, scheint diese an den Inselrändern geringer zu
sein. Die verringerte Diffusionlänge reicht somit nicht mehr aus um die Gleichgewichts-
form zu gewährleisten, woraus die dentritische Inselform resultiert.
In Abb. 7.2.2 (a) ist ein STM-Bild von der molekularen Struktur auf den Inseln darge-
stellt. Die Moleküle können deutlich als helle Punkte im Bild wahrgenommen werden. Es
ist zu erkennen, dass die Moleküle in der bekannten HB-Struktur angeordnet sind. Im In-
set in Abb. 7.2.2 (a) ist die Einheitszelle in das STM-Bild eingezeichnet. Die Abmessung
dieser Struktur beträgt (11,8±0, 6×19,8±1, 0)Å2 und zeigt somit eine gute Übereinstim-
mung mit der Einheitszelle der α-Phase des Volumenmaterials ((11,96×19,98)Å2) [102].
Im Rahmen des Fehlers stimmt diese Abmessung jedoch auch mit der β-Phase des Vo-
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Abb. 7.2.2: (a) STM Aufnahme
auf den Inseln (24,6 nm×9,6 nm,
Utip=-3V, IT=0,03 nA) (b) Linien-
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Abb. 7.2.3: STM-Aufnahme zwischen den Inseln
(80 nm×80 nm, Utip=-3V, IT=0,3 nA).
Daten keine genaue Aussage getroffen werden welche der beiden Phasen vorliegt. Die
Abmessung lässt vermuten, dass die Struktur auf den Inseln fast vollständig relaxiert
ist und nicht durch Molekül-Substrat- sondern durch intermolekulare Wechselwirkungen
beeinflusst wird. Aus dem Linienprofil kann eine Stufenhöhe von (3,4±0, 2)Å bestimmt
werden. Diese Höhe ist konsistent mit der Stufenhöhe der α-Phase von 3,21Å bzw. der
β-Phase von 3,25Å [140].
In Abb. 7.2.3 ist die Oberfläche zwischen den Inseln dargestellt. Im Gegensatz zu der
STM-Aufnahme auf den Inseln zeigt dieses Bild keine Moleküle in der HB-Struktur.
Darüber hinaus zeigt die STM-Aufnahme sowie das Linienprofil der Oberfläche keinen
Hinweis auf adsorbierte PTCDA-Moleküle zwischen den Inseln, beispielsweise in Form
einer ungeordneten ersten Lage oder einer geordneten passivierenden ersten Lage, wie
es von PTCDA auf der In-terminierten InAs(001)-Oberfläche bekannt ist [135]. Es kön-
nen auch keine kleinen Cluster identifiziert werden, wie es auf der Si(111):H-Oberfläche
beobachtet wurde [14].
Somit zeigen die STM-Untersuchungen, dass die PTCDA-Moleküle im Volmer-Weber-
Modus auf der GaN(0001)-Oberfläche aufwachsen.
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7.3. Strukturelle Untersuchungen
In Abb. 7.3.1 ist das Beugungsbild der reinen GaN(0001)-Oberfläche nach dem Ausga-
sen und einem Gallium-Deposition/Desorption-Schritt gezeigt. Es ist sind scharfe, gut
ausgeprägte Reflexe der charakteristischen (1×1)-Struktur des GaN(0001) zu erkennen.
Nach der Deposition von PTCDA können um den (00)-Reflex zwei konzentrische Ringe
mit relativ hoher Intensität beobachtet werden (siehe Abb. 7.3.2). Darüber hinaus kann
noch ein dritter Ring identifiziert werden, welcher näher am (00)-Reflex erscheint und
eine sehr schwache Intensität besitzt (siehe Abb. 7.3.2, gelber Halbkreis). Das beobach-
tete Beugungsbild kann mit der Existenz von vielen Rotationsdomänen der HB-Struktur
verstanden werden. Die reziproke Einheitszelle dieser Struktur ist in das Beugungsbild
in Abb. 7.3.2 gelb eingezeichnet. Der erste Ring starker Intensität bei (0,64±0, 01)Å−1
(siehe Linienprofil in Abb. 7.3.3) resultiert aus der Rotation des (11)- und (20)-Reflexes,
während der Ring bei (0,85±0, 01)Å−1 durch eine Rotation des (21)-Reflexes entsteht.
Der Ring mit der geringen Intensität bei (0,64±0, 01)Å−1 kann der Rotation des (10)-
Reflexes zugeordnet werden. Wie schon in Abschnitt 5.3.1 beschrieben, sollte dieser
Reflex aufgrund der p2gg-Symmetrie der (102)-Ebene und den daraus resultierenden
zwei Gleitspiegelebenen verboten sein. Durch das Auftreten dieses Reflexes kann darauf
geschlossen werden, dass das Adsorbat nur annähernd eine p2gg-Symmetrie aufweist.
Eine Erklärung wäre das der Winkel zwischen den Einheitszellenvektoren leicht von den
90◦ der HB-Struktur abweicht.
76eV
Abb. 7.3.1: Beugungsbild der reinen
GaN(0001)-Oberfläche.
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Abb. 7.3.3: Linienprofil entlang der in Abb.
7.3.2 gelb gestrichelten Linie.
Anhand der Signalpositionen in Abb. 7.3.3
kann eine Einheitszelle mit den Abmessun-
gen von (11,4±0, 4×19,8±0, 7)Å2 für die HB-
Struktur berechnet werden. Die Abmessun-
gen zeigen sowohl eine gute Übereinstim-
mung mit den STM-Resultaten als auch mit
der Einheitszelle der (102)-Ebene der α-Phase
des PTCDA-Volumenmaterials. Während die
STM-Untersuchungen eine HB-Struktur auf
den Inseln nachweisen konnten, zeigen die SPA-
LEED-Analysen, dass die Inseln aus dieser
Struktur aufgebaut sind. Darüber hinaus kön-
nen selbst bei einer Bedeckung von 20Å noch
die Substratreflexe beobachtet werden, was auf



















































(b) O1s-Emissionslinie von 20Å PTCDA.
Abb. 7.4.1: XP-Spektren von 20Å PTCDA auf der GaN(0001)-Oberfläche. Die experimentellen Spek-
tren wurden mit Voigt-Profilen angepasst.
Gegenstand dieses Abschnittes ist die Untersuchung der Molekül-Substrat-
Wechselwirkung mittels der XPS. Die Kalibrierung der Bindungsenergien aller
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Spektren erfolgte anhand der Mo3d 5
2
-Emissionslinie (228,0 eV [36]) des Probenhalters,
welche vor jeder Messung aufgenommen wurde. In Abb. 7.4.1 sind die Spektren der
C1s- und O1s-Emissionslinie von 20Å PTCDA auf der GaN(0001)-Oberfläche gezeigt.
Die C1s-Emissionslinie wird durch das Signal der Perylenkohlenstoffe (blau) und das
Signal der Carbonylkohlenstoffe der Anhydridgruppe (grün) dominiert. Des Weiteren
können noch drei Shake-up-Signale beobachtet werden (hellblau, orange, rot). Eine
detaillierte Erklärung dieser Signale kann in Abschnitt 5.4.1 eingesehen werden. Die
Bindungsenergien der verschiedenen Signale sowie deren relativen Intensitäten sind
Tab. 7.4.1 zusammengefasst. Die Bindungsenergien der Spezies sind sowohl konsistent
mit den beobachteten Bindungsenergien aus der Literatur [12, 88, 99, 100] als auch mit
denen eines 10ML dicken PTCDA-Films auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche
(siehe Abschnitt 5.4.1). Mit Hilfe von Gleichung 5.4.1 aus Abschnitt 5.4.1 kann die
Kohlenstoffstöchiometrie (Ccarbonyl/Caryl) zu 1:(5,0±0, 3) bestimmt werden und ist
konsistent mit der theoretischen Stöchiometrie von 1:5.
Das Sauerstoffspektrum zeichnet sich durch die intensiven Signale der Carbonylsau-
erstoffe (blau) und des verbrückenden Sauerstoffs der Anhydridgruppe aus. Darüber
hinaus können noch ein intensiver und zwei schwächere Shake-up-Signale im Spektrum
beobachtet werden. Eine genaue Erklärung der Shake-up-Signale ist Abschnitt 5.4.1 zu
entnehmen. In Tab. 7.4.2 sind die Bindungsenergien und relativen Intensitäten aller
Signale aufgelistet. Die Energien der Spezies stehen im Einklang mit den Bindungsener-
gien für einen 10ML dicken PTCDA-Film auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-Bi-Oberfläche
(siehe Abschnitt 5.4.1) als auch mit der Literatur [12, 88, 99, 100]. Die Stöchiometrie
der Sauertsoffatome (Oanhydrid/Ocarbonyl) kann mit Gleichung 5.4.2 aus Abschnitt 5.4.1
zu 1:(1,8±0, 1) bestimmt werden. Diese entspricht somit annähernd der erwarteten Stö-
chiometrie von 1:2.
Unter Berücksichtigung der atomic sensitivity factors für die O1s- bzw. C1s-Emission
Bindungsenergie (eV) rel. Flächeninhalt
Caryl 285,1 eV 76,4%
π − π∗C=C(1) 287,2 eV 2,9%
π − π∗C=C(2) 291,8 eV 4,2%
Ccarbonyl 288,8 eV 8,9%
π − π∗C=O 290,1 eV 7,6%




Bindungsenergie (eV) rel. Flächeninhalt
Ocarbonyl 531,9 eV 49,1%
π − π∗C=O 534,2 eV 14,5%
Oanhydrid 533,8 eV 32,8%
π − π∗C−O−C 535,7 eV 3,6%
Tab. 7.4.2: Bindungsenergien und relative Flächeninhalte der angepassten Voigt-Kurven für die O1s-
Emissionslinie.
kann ein stöchiometrisches Verhältnis von O:C von 1:(3,7±0, 4) erhalten werden. Dieses
Elementverhältnis stimmt im Rahmen des Fehlers gut mit dem theoretisch zu erwar-
tendem Verhältnis von 1:4 überein. Werden alle beschriebenen stöchiometrischen Ver-
hältnisse zwischen den Elementen und den einzelnen Komponenten jedes Elementes be-
trachtet, so zeigt dies deutlich, dass das PTCDA zum Großteil intakt auf der unpassi-
vierten Oberfläche vorliegt und nicht dissoziiert adsorbiert. Um die Molekül-Substrat-
Wechselwirkungen zu untersuchen, wurden Proben mit unterschiedlicher PTCDA-Menge
analysiert. Dazu wurden die detaillierten Spektren der C1s- und O1s-Emsissionslinien
auf Bindungsenergieverschiebungen bzw. Verbreiterung der Signale untersucht. Abbil-
dung 7.4.2 (a) zeigt die Bindungsenergien des Caryl- und Ccarbonyl-Signals der C1s-
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(a) Bindungsenergien des Caryl- und
Ccarbonyl-Signals in der C1s-Emissionslinie in
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Ocarbonyl
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(b) Bindungsenergien des Ocarbonyl- und
Oanhydrid-Signals in der O1s-Emissionslinie
in Abhängigkeit von der PTCDA-Menge.
Abb. 7.4.2: Bindungsenergien in der C1s- und O1s-Emissionslinie in Abhängigkeit von der PTCDA-
Menge.
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rylenkohlenstoffe bzw. das der Carbonylkohlentsoffe betrachtet, so zeigt sich keine Ände-
rung der Bindungsenergie mit zunehmender PTCDA-Bedeckung. Auch die Gaussbreiten
dieser beiden Signale zeigen keinerlei Veränderung mit dem Bedeckungsgrad und wei-
sen eine konstante Breite von (1,6±0, 1) eV bzw. (1,5±0, 1) eV auf (siehe Anhang, Tab.
A.3.1). Dies lässt darauf schließen , dass es keine starken Wechselwirkungen zwischen den
Kohlenstoffen des PTCDA-Moleküls und dem Substrat gibt, wie es auch schon bei der
Adsorption von PTCDA auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche beobachtet wer-
den konnte (siehe Abschnitt 5.4.1). Darüber hinaus wurde noch die O1s-Emissionslinie
im Detail analysiert um mögliche Wechselwirkungen zwischen den Sauerstoffatomen der
Moleküle und dem Substrat zu untersuchen. In Abb. 7.4.2 (b) ist die Bindungsenergie
der verschiedenen Sauerstoffsignale mit zunehmender PTCDA-Menge dargestellt. Es ist
deutlich zu erkennen, dass die Bindungsenergien keine Veränderung mit zunehmender
PTCDA-Menge zeigt. Des Weiteren zeigt auch die Gaussbreite keine Veränderung und
bleibt konstant bei (1,4±0, 1) eV bzw. (1,5±0, 1) eV (siehe Anhang, Tab. A.3.2). Diese
Analyse zeigt, dass auch zwischen den Sauerstoffen und dem Substrat keine starke Wech-
selwirkung auftritt. Die Beobachtungen sind konsistent mit den STM-Untersuchungen in
Abschnitt 7.2, in dem auch auf eine geringe Wechselwirkung zwischen den Molekülen und
dem Substrat geschlossen wurde. Darüber hinaus stehen die Ergebnisse im Widerspruch
zu der von Cox et al. [138] aufgestellten Vermutung, dass Gallium an der Oberfläche
oder in oberflächennahen Regionen starke Wechselwirkungen mit den Molekülen hervor-
ruft. Diese Messungen zeigen, dass dies nicht pauschalisiert werden kann und vermutlich
stark vom verwendeten Molekül bzw. Substrat abhängig ist.
7.5. Molekülorientierung
In Abb. 7.5.1 sind die NEXAFS-Spektren der Kohlenstoff-K-Kante von 11Å PTCDA
auf der GaN(0001)-Oberfläche, für verschiedene Winkel zwischen Oberfläche und dem
einfallenden Röntgenstrahl, dargestellt. Wird das Spektrum für einen Winkel von 70◦
betrachtet, so zeigen sich eine Vielzahl von für das PTCDA charakteristischen Resonan-
zen. Eine detaillierte Erklärung dieser Resonanzen ist in Abschnitt 5.4.4 gegeben. Die
Bindungsenergien dieser Resonanzen (siehe Anhang, Tab. A.3.3, A.3.4) zeigen sowohl ei-
ne gute Übereinstimmung mit den in der Literatur beschriebenen Bindungsenergien als
auch mit denen von PTCDA auf Si(111)
√
3×√3R-30◦-Bi beobachteten Bindungsener-
gien (siehe Abschnitt 5.4.4). Wird die Winkelabhängigkeit der π∗-Resonanzen (grauer
Bereich) betrachtet, so zeigt sich eine systematische Intensitätsabnahme mit der Ver-
ringerung des Winkels. Diese Winkelabhängigkeit sowie die sehr geringe Intensität bei
Normaleinfall bedeutet, dass die Moleküle zum Großteil mit der Molekülachse parallel























Abb. 7.5.1: NEXAFS-Spektren der
Kohlenstoff-K-Kante von 11Å PTCDA






















Abb. 7.5.2: NEXAFS-Spektren der
Kohlenstoff-K-Kante von 4Å PTCDA auf
der GaN(0001)-Oberfläche bei verschiede-
nen Winkeln.
für 4Å PTCDA beobachtet werden. Die π∗-Resonanzen zeigen ihre höchste Intensität bei
153◦ und ihre niedrigste bei Normaleinfall. Analog zu den Messungen von 11Å PTCDA
zeigt sich auch bei dieser Messung, dass die Signale bei Normaleinfall noch Intensität
aufweisen. Dies bedeutet, dass nicht alle Moleküle parallel zum Substrat ausgerichtet
sind. Mögliche Erklärungen dafür sind, dass es zu leichten Verkippungen der Moleküle
an Stufenkanten und Defekten der Oberfläche kommt sowie an den Inselrändern. Dar-
über hinaus kann nicht ausgeschlossen werden, dass dieses Signal, wie schon in Abschnitt
5.4.4 beschrieben, durch Kohlenstoffverunreinigungen aus der Atmosphäre stammt.
Dass ein Großteil der Moleküle mit der Molekülachse parallel zum Substrat liegt, ist
konsistent mit der aus den SPA-LEED- und STM-Untersuchungen bestimmten HB-
Struktur. Zusätzlich deutet die Winkelabhängigkeit bei 4Å daraufhin, das es wie schon
bei den STM-Untersuchungen vermutet, keine erste ungeordnete Lage gibt, sondern ein
reines Inselwachstum.
7.6. Zusammenfassung
Anhand von STM-Experimenten konnte das Wachstum von PTCDA auf der GaN(0001)-
Oberfläche untersucht werden. Hierbei zeigte sich, dass das PTCDA in Inseln auf der
Oberfläche aufwächst. Des Weiteren konnte beobachtet werden, dass Stufenkanten so-
wie Defekte der Oberfläche keine präferierten Nukleationstellen für die Moleküle dar-
stellen, was geringe Substrat-Wechselwirkungen nahelegt. Zwischen den Inseln konnte
1Die Messung bei 70◦ ist fehlgeschlagen und konnte Aufgrund von Strahlenschäden im organischen
Material nicht nochmal wiederholt werden.
135
7. Adsorption von PTCDA auf der GaN(0001)-Oberfläche
kein Hinweis auf eine Benetzungsschicht gefunden werden. Es liegt also ein Volmer-
Weber Wachstum vor. Darüber hinaus konnte auf den Inseln mittels hochaufgelöster
STM-Aufnahmen die HB-Struktur nachgewiesen werden. Die Abmessung dieser Struk-
tur konnte zu (11,8±0, 6×19,8±1, 0)Å2 bestimmt werden und zeigt somit eine gute
Übereinstimmung mit der Einheitszelle der (102)-Ebene der α-Phase des Volumen-
materials. Anschließende SPA-LEED-Untersuchungen bestätigten diese Struktur und
zeigten, dass sie keine Vorzugsrichtung im Bezug zum Substrat aufweist, sondern in
einer Vielzahl von Rotationsdomänen auf der Oberfläche vorliegt. Zusätzlich konnte
über eine Analyse der C1s- sowie O1s-Emissionslinie nachgewiesen werden, das kei-
ne Dissoziation der Moleküle bei der Adsorption auf der unpassivierten GaN(0001)-
Oberfläche stattfindet. Ein Vergleich von den Bindungsenergien der Signale in der C1s-
und O1s-Emissionslinie mit zunehmender PTCDA-Menge zeigte, dass nur schwache
Molekül-Substrat-Wechselwirkungen auftreten. Darüber hinaus konnte durch NEXAFS-
Untersuchungen bzgl. der Molekülorientierung auf der Oberfläche nachgewiesen werden,
dass der Großteil der Moleküle mit der Molekülachse parallel zum Substrat liegt.
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Gegenstand dieser Arbeit waren die Untersuchungen zum Wachstum und die Charakte-
risierung von dünnen PTCDA-Filmen auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-Ag-, Si(111)√3×√
3R-30◦-Bi- und der GaN(0001)-Oberfläche. Des Weiteren war auch die Reinigung der
GaN(0001)-, für die spätere Deposition von PTCDA, und die Reinigung der GaN(2110)-
Oberfläche ein Thema dieser Arbeit. In diesem Abschnitt sollen die wesentlichen Ergeb-
nisse der Arbeit zusammengefasst und ein Ausblick auf weitere Experimente gegeben
werden.
PTCDA-Adsorption auf passivierten Si(111)-Oberflächen
Strukturelle Untersuchungen zur Adsorption von PTCDA auf der Si(111)
√
3×√3R-30◦-
Ag-Oberfläche konnten ein geordnetes Wachstum in zwei unterschiedlichen Strukturen
nachweisen. Eine Struktur war die vom Volumenmaterial bekannte herringbone-Struktur
(HB). Diese Anordnung der Moleküle lag in drei verschiedenen Phasen auf der Oberfläche
vor, die jeweils eine unterschiedliche Ausrichtung zum Substrat aufwiesen. Zwei Phasen
zeigten eine identische Abmessung der Einheitszelle von (19, 7 ± 0, 2 × 12, 3 ± 0, 2)Å2
und unterschieden sich ausschließlich in der Ausrichtung. Die dritte Phase unterschied
sich nicht nur in der Ausrichtung zum Substrat, sondern wies auch noch eine gering-
fügig andere Abmessung der Einheitszelle auf ((20, 2 ± 0, 2 × 12, 1 ± 0, 2)Å2). Als wei-
tere Struktur konnte eine quadratische Anordnung mit einer Einheitszellengröße von
(16, 5± 0, 2× 16, 5± 0, 2)Å2 beobachtet werden. Darüber hinaus konnte eine für das
PTCDA noch unbekannte Struktur mit einer nicht rechtwinkeligen Einheitszelle identi-
fiziert werden.
Im Rahmen der Adsorption von PTCDA auf der Si(111)
√
3 × √3R-30◦-Bi-Oberfläche
wurden zunächst die Molekül-Substrat-Wechselwirkungen untersucht. Anhand einer de-
taillierten Analyse der C1s- und O1s-Emissionslinie konnte nachgewiesen werden, dass
die Moleküle nicht dissoziativ auf der passivierten Oberfläche adsorbieren. Zusätzlich
konnte im Submonolagenbereich ein Ladungstransfer von den Carbonylsauerstoffen der
Anhydridgruppe zum Substrat beobachtet werden.
Bei den strukturellen Untersuchungen konnte, wie schon bei der Silber-passivierten Ober-
fläche, ein geordnetes Wachstum der Moleküle identifiziert werden. Es konnten sechs
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verschiedene HB-Phasen nachgewiesen werden, welche im Rahmen des Fehlers alle die
gleiche Abmessung von (19, 8±0, 2×12, 9±0, 2)Å2 aufwiesen, jedoch jeweils eine unter-
schiedliche Orientierung auf dem Substrat hatten. Diese HB-Struktur konnte zusätzlich
durch hochaufgelöste STM-Bilder nachgewiesen werden. Eine umfassende Strukturanaly-
se in Abhängigkeit von der Bedeckung konnte zeigen, dass im Submonolagenbereich noch
weitere Strukturen auf der Oberfläche ausgebildet werden. In diesem Bedeckungsbereich
konnte die sogenannte brick-wall -Struktur bestimmt werden, welche von der Adsorption
von PTCDA auf Ag(110) bekannt ist [63]. Zusätzlich konnten noch zwei weitere An-
ordnungen beobachtet werden, die vom PTCDA bislang jedoch unbekannt sind. Um die
genaue molekulare Anordnung dieser Struktur auf der Oberfläche zu bestimmen, sind
noch weitere STM-Untersuchungen von Nöten. Des Weiteren konnte noch eine nahezu
quadratische Anordnung beobachtet werden (15, 7± 0, 2× 15, 3± 0, 2)Å2). Diese konn-
te nicht nur durch hochaufgelöste STM-Bilder bestätigt werden, sondern es war auch
möglich die innere Struktur der Moleküle aufzulösen. Da Oberhalb einer Bedeckung von
1ML ausschließlich die HB-Phasen identifiziert werden konnten, scheint der Ursprung
der Nicht-HB-Strukturen in Molekül-Substrat-Wechselwirkungen zu liegen. Zusätzlich
konnte anhand von Experimenten zur Adsorption bei 140 ◦C nachgewiesen werden, dass
weniger Phasen und Strukturen im Vergleich zur Raumtemperaturadsorption ausgebil-
det werden. Anhand dieser Tatsache wurde darauf geschlossen, dass einige Strukturen
bzw. Phasen energetisch ungünstiger sind.
Morphologische Analysen bei Raumtemperatur konnten zeigen, dass die Moleküle im
Frank-van-der-Merwe-Modus auf der Oberfläche aufwachsen. Darüber hinaus konnten
NEXAFS-Untersuchungen belegen, dass ein Großteil aller Moleküle mit der Molekülach-
se parallel zum Substrat liegen, was konsistent mit den gefundenen Strukturen ist. Da
diese Messungen jedoch nicht in-situ durchgeführt wurden, konnte nicht gänzlich aus-
geschlossen werden, dass es auch verkippte Moleküle auf der Oberfläche gibt. Um dies
ausschließen zu können, wären in-situ Messungen äußerst hilfreich.
Die durchgeführten Untersuchungen zeigen, dass die passivierte Si(111)-Oberfläche ein
geeignetes System für das geordnete Wachstum von dünnen organischen Filmen darstellt.
Aufgrund der Vielzahl der Strukturen und Phasen auf der Oberfläche, wäre es jedoch
nur bedingt für Anwendungen nutzbar, da elektrische Transporteigenschaften durch die
vielen Korngrenzen zwischen den Strukturen stark beeinträchtigt werden würden. Daher
wäre ein nächster möglicher Schritt die Adsorption nahe der Desorptionstemperatur zu
untersuchen, um somit vielleicht die Ausbildung energetisch ungünstiger Phasen zu un-
terbinden und im Idealfall nur eine Struktur auf der Oberfläche zu erhalten. Ein weiterer
denkbarer Schritt wäre die Metallpassivierung zu ändern oder das Molekül dahingehend
zu modifizieren, dass die Wechselwirkungen abgeschwächt werden, um somit eine besse-
re Ordnung zu erzielen. Da in diesem Fall die Molekül-Substrat-Wechselwirkungen über
die Carbonylsauerstoffatome der Anhydridgruppe verursacht werden, wäre der nächste
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mögliche Modifizierungsschritt, Perlyen oder Perylentetracarbonsäurediimid zu verwen-
den, um somit ein genaueres Verständnis der Wechselwirkungen an der Grenzfläche zu
erlangen.
Reinigung von GaN(0001)- und GaN(2110)-Oberflächen
Bevor das Wachstum von PTCDA auf der GaN(0001)-Oberfläche untersucht werden
konnte, mussten vorher geeignete Reinigungsmethoden entwickelt werden. Im Rahmen
dieser Arbeit wurden zwei verschiedene Reinigungsmethoden entworfen und deren Ein-
fluss auf die Kontaminate Kohlenstoff und Sauerstoff untersucht. Die entwickelten Reini-
gungsprozesse setzten sich aus einem Heizschritt, gefolgt von Ga-Deposition/Desorption-
Schritten bzw. einem N2-Plasma-unterstütztem Reinigungsschritt zusammen. Die Ef-
fektivität dieser Reinigungsprozesse wurde sowohl für die GaN(0001)- als auch für die
GaN(2110)-Oberfläche untersucht. Der quantitativen Reinigungsanalyse lag eine ausgie-
bige Photoemissionslinien-Formanalyse zugrunde. Diese zeigte, dass die Sauerstoffkon-
taminationen überwiegend in Form von stöchiometrischen und teilweise auch unstöchio-
metrischen Galliumoxid auf der Probenoberfläche vorlagen. Die Kohlenstoffverunreini-
gungen lagen größtenteils in Form von adsorbierten Kohlenwasserstoffen auf der Ober-
fläche vor. Für beide Oberflächen zeigte die XPS-gestützte Reinigungsuntersuchung,
dass der erste Heizschritt der dominierende Effekt zur Entfernung von Kohlenstoff und
Sauerstoff ist. Von den anschließenden Ga-Deposition/Desorption-Schritten führte nur
der erste Schritt zu einer nennenswerten Reduzierung beider Kontaminate. Auch der
N2-Plasma-unterstützte Reinigungsschritt konnte sowohl Kohlenstoff als auch Sauerstoff
von der Probenoberfläche entfernen. Es zeigte sich, dass die N2-Plasma Reinigung deut-
lich effektiver Kohlenstoff entfernt, während hingegen die Ga-Reinigung effektiver in der
Reduktion des Sauerstoffes ist.
Eine Analyse der Stöchiometrie in Abhängigkeit des Reinigungsverlaufes zeigte, dass die
obersten Kristalllagen durch beide Reinigungsprozesse nicht negativ beeinflusst werden.
Zusätzlich konnten morphologische und strukturelle Untersuchungen nachweisen, dass
die Reinigung zu einer drastischen Verbesserung der Oberflächenrauigkeit führte.
Ein denkbarer nächster Schritt wäre die Kombination dieser beiden Methoden, um somit
spektroskopisch reine Oberflächen zu erhalten.
PTCDA-Adsorption auf der GaN(0001)-Oberfläche
Umfassende Analysen zum Wachstum von PTCDA auf den gereinigten GaN(0001)-
Oberflächen konnten ein Inselwachstum nachweisen. Es zeigte sich, dass die Defekte
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der Oberfläche keine präferierten Nukleationsstellen darstellen und es konnte auch kei-
ne Korrelation mit Stufenkanten beobachtet werden. Die geringen Molekül-Substrat-
Wechselwirkungen konnten durch eine ausführliche Photoemissionslinienanalyse bestä-
tigt werden. Darüber hinaus konnten zwischen den Inseln keine Evidenzen auf eine Be-
netzungsschicht gefunden werden, weshalb von einem Volmer-Weber-Wachstum auszu-
gehen ist. Mittels hochaufgelösten STM-Bildern konnte die HB-Struktur auf den Inseln
nachgewiesen werden. Die Abmessung der Einheitszelle ((11, 4 ± 0, 4 × 19, 8 ± 0, 7)Å2)
zeigte eine gute Übereinstimmung mit der α-Phase des Volumenmaterials. SPA-LEED-
Untersuchungen konnten diese Struktur bestätigen und zusätzlich zeigen, dass sie keine
Vorzugsrichtung hat, sondern in einer Vielzahl von Rotationsdomänen auf der Ober-
fläche vorliegt. Bestätigt wird diese Struktur zusätzlich durch abschließende NEXAFS-
Untersuchungen zur Molekülorientierung, über die ein Wachstum der Moleküle mit der
Molekülachse parallel zum Substrat nachgewiesen werden konnte.
Im Gegensatz zu der Si(111)-Oberfläche scheinen bei diesem System die Wechselwirkun-
gen zwischen Substrat und Molekül zu gering zu sein, um ein Lage-für-Lage-Wachstum zu
gewährleisten. Aus diesem Grund wäre die Modifizierung der Oberfläche mittels Schwefel
oder Selen denkbar, um diese Wechselwirkungen zu verstärken und um so ein Lagen-
wachstum zu erzielen. Ein weiterer Ansatz um dies zu verwirklichen, wäre die End-
gruppen des Moleküles dahingehend zu modifizieren, dass stärkere Wechselwirkungen
auftreten. Wenn ein Lagenwachstum gelänge, könnten solche Hybdridsysteme z. B. als
OFET genutzt werden, wie es schon bei PTCDA/InAs-Systemen gezeigt wurde [11].
Ein großer Vorteil der GaN-Systeme liegt eindeutig in gesundheitlichen Aspekten im
Vergleich zum InAs.
Des Weiteren wären Untersuchungen zu den optischen Eigenschaften dieser PTCDA-
Inseln von großem Interesse. Eine wichtige Frage hierbei wäre auch, wie die Struktur
bzw. das Substrat diese Eigenschaften beeinflusst.
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Tab. A.1.1: Bindungsenergie der Bi4f 7
2
in Abhängigkeit von der PTCDA-Menge.
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A.2. Reinigungsergebnisse zu den GaN-Proben
In diesem Abschnitt werden die relativen Häufigkeiten zu den in dieser Arbeit beschrie-
benen Reinigungsverläufen zusammengefasst.
A.2.1. c-plane GaN-Proben
Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,215±0, 033 0,422±0, 065 1,189±0, 176
2 14h bei 650 ◦C 0,052±0, 008 0,214±0, 033 0,981±0, 145
3 1. Ga on/off 0,008±0, 001 0,137±0, 021 0,986±0, 143
4 1. Ga on/off 0,010±0, 001 0,138±0, 021 1,062±0, 157
5 1. Ga on/off 0,000±0, 000 0,019±0, 003 1,004±0, 148
6 15h bei 750 ◦C 0,090±0, 0014 0,00±0, 000 1,024±0, 151
Tab. A.2.1: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1591[1]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug in etwa neun Wochen.
Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,384±0, 058 0,283±0, 043 1,000±0, 150
2 14h bei 650 ◦C 0,127±0, 019 0,028±0, 004 1,010±0, 152
3 1. Ga on/off 0,110±0, 016 0,031±0, 005 1,028±0, 154
4 1. Ga on/off 0,074±0, 011 0,036±0, 005 1,040±0, 156
5 1. Ga on/off 0,075±0, 011 0,045±0, 007 1,000±0, 150
6 15h bei 750 ◦C 0,119±0, 018 0,00±0, 000 0,976±0, 145
Tab. A.2.2: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1362[1]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug in etwa zehn Wochen.
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Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,338±0, 051 0,483±0, 072 0,975±0, 146
2 14h bei 650 ◦C 0,234±0, 036 0,237±0, 036 1,043±0, 156
3 1. Ga on/off 0,107±0, 016 0,098±0, 014 0,946±0, 141
4 1. Ga on/off 0,084±0, 013 0,082±0, 012 0,979±0, 146
5 1. Ga on/off 0,075±0, 011 0,093±0, 014 0,976±0, 145
6 15h bei 750 ◦C 0,130±0, 019 0,099±0, 015 1,037±0, 156
Tab. A.2.3: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1362[2]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug über zehn Wochen.
Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,347±0, 052 0,523±0, 078 1,087±0, 163
2 14h bei 650 ◦C 0,251±0, 038 0,253±0, 038 1,020±0, 153
3 1. Ga on/off 0,193±0, 029 0,093±0, 014 0,991±0, 148
4 1. Ga on/off 0,187±0, 028 0,085±0, 013 0,978±0, 147
5 1. Ga on/off 0,167±0, 025 0,070±0, 019 0,990±0, 149
6 15h bei 750 ◦C 0,230±0, 034 0,036±0, 007 1,034±0, 155
Tab. A.2.4: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1362[3]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug über zehn Wochen.
Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,487±0, 073 0,508±0, 076 1,13±0, 169
2 14h bei 650 ◦C 0,251±0, 037 0,093±0, 014 1,039±0, 154
3 N2-Plasma 0,193±0, 029 0,049±0, 007 1,026±0, 153
Tab. A.2.5: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1362[4]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug über zehn Wochen.
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Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,367±0, 055 0,425±0, 064 1,06±0, 158
2 14h bei 650 ◦C 0,198±0, 029 0,158±0, 024 1,020±0, 153
3 N2-Plasma 0,189±0, 028 0,037±0, 006 1,026±0, 147
Tab. A.2.6: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1362[5]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug über zehn Wochen.
A.2.2. a-plane GaN-Proben
Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,106±0, 016 0,229±0, 034 0,936±0, 140
2 14h bei 750 ◦C 0,056±0, 008 0,065±0, 010 0,877±0, 132
3 1. Ga on/off 0,031±0, 005 0,041±0, 006 0,921±0, 138
4 1. Ga on/off 0,031±0, 005 0,034±0, 005 0,921±0, 138
5 1. Ga on/off 0,031±0, 005 0,036±0, 005 0,926±0, 139
6 15h bei 750 ◦C 0,052±0, 008 0,037±0, 006 0,908±0, 136
Tab. A.2.7: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1692[1]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug in etwa sechs Stunden.
Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,100±0, 015 0,168±0, 025 0,985±0, 148
2 14h bei 650 ◦C 0,088±0, 013 0,044±0, 007 0,894±0, 134
3 1. Ga on/off 0,020±0, 003 0,025±0, 004 0,954±0, 143
4 1. Ga on/off 0,014±0, 002 0,029±0, 004 0,938±0, 141
5 1. Ga on/off 0,016±0, 002 0,024±0, 004 0,89±0, 134
6 15h bei 750 ◦C 0,049±0, 007 0,014±0, 002 0,944±0, 142
Tab. A.2.8: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1766[1]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug in etwa einen Tag.
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Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,175±0, 026 0,430±0, 064 1,072±0, 161
2 14h bei 650 ◦C 0,069±0, 010 0,107±0, 016 1,129±0, 169
3 1. Ga on/off - - -
4 1. Ga on/off - - -
5 1. Ga on/off 0,044±0, 006 0,044±0, 016 1,066±0, 156
6 15h bei 750 ◦C 0,054±0, 008 0,006±0, 009 1,146±0, 172
Tab. A.2.9: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1777[1]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug in etwa neun Wochen.
Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,118±0, 018 0,293±0, 043 1,007±0, 151
2 14h bei 750 ◦C 0,076±0, 011 0,078±0, 012 1,071±0, 161
3 N2-Plasma 0,052±0, 079 0,000±0, 000 1,028±0, 154
6 15h bei 750 ◦C 0,067±0, 010 0,000±0, 000 0,991±0, 148
Tab. A.2.10: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1777[2]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug in etwa drei Tage.
Nr. R.-Schritt n(O1s)/n(Ga3d) n(C1s)/n(Ga3d) n(Ga3d)/n(N1s)
1 initial surface 0,139±0, 020 0,241±0, 036 0,990±0, 148
2 14h bei 750 ◦C 0,086±0, 013 0,074±0, 011 0,959±0, 143
3 N2-Plasma 0,066±0, 001 0,028±0, 004 1,064±0, 159
6 15h bei 750 ◦C 0,109±0, 016 0,018±0, 003 1,023±0, 153
Tab. A.2.11: Relative Häufigkeiten der Sauerstoff- und Kohlenstoffkontamination und das Ga:N-
Verhältnis der Probe g1777[4]. Die Lagerungszeit in der glove-box betrug in etwa fünf Tage.
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A.3. PTCDA auf der GaN(0001)-Oberfläche
Aufgrund von Restkohlenstoff bzw. -sauersoff den Probenoberflächen weist der Fitpro-
zess eine geringere Genauigkeit auf, weshalb der Fehler hier zu 0,1 eV abgeschätzt wurde.
sda sad sad asd ads sda asfdsaf asd asd sa dad sd gad sda sad dsa
PTCDA Menge (Å) GW (Caryl) (eV) GW (Ccarbonyl) (eV)
4 1,5±0, 1 1,5 ±0, 1
7 1,5±0, 1 1,5 ±0, 1
9 1,5±0, 1 1,5 ±0, 1
12 1,5±0, 1 1,5 ±0, 1
15 1,6±0, 1 1,5 ±0, 1
20 1,6±0, 1 1,5 ±0, 1
Tab. A.3.1: Gaussbreiten (GW) des Caryl- und Ccarbonyl-Signals in der C1s-Emissionlinie in Abhän-
gigkeit von der PTCDA-Menge.
PTCDA Menge (Å) GW (Ocarbonyl) (eV) GW(Oanhydrid) (eV)
4 1,4 ±0, 1 1,50 ±0, 1
7 1,4 ±0, 1 1,6 ±0, 1
9 1,4±0, 1 1,6 ±0, 1
12 1,4±0, 1 1,5 ±0, 1
15 1,4±0, 1 1,5±0, 1
20 1,4±0, 1 1,5 ±0, 1
Tab. A.3.2: Gaussbreiten (GW) des Ocarbonyl- und Oanhydrid-Signals in der C1s-Emissionlinie in
Abhängigkeit von der PTCDA-Menge.
Signal Bindungsenergie (eV)
π∗ (C-H, C=C=O) 284,2
π∗ (C-H, C=C) 285,4
π∗ (C=O) 288,0, 288,6
Tab. A.3.3: Bindungsenergien der π∗ Resonanzen im NEXAFS-Spektrum der Kohlenstoff-K-Kante
von 4Å PTCDA auf der GaN(0001)-Oberfläche.
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Signal Bindungsenergie (eV)
π∗ (C-H, C=C=O) 284,2
π∗ (C-H, C=C) 285,4
π∗ (C=O) 288,0, 288,6
Tab. A.3.4: Bindungsenergien der π∗ Resonanzen im NEXAFS-Spektrum der Kohlenstoff-K-Kante
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